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Introduction
La plasticite´ des mate´riaux cristallins est principalement re´gie par les dis-
locations. L’e´mergence de dislocations en surface de mate´riaux se traduit par
l’apparition de marches en surface, appele´es trace de glissement. Une trace de
glissement, induite par une seule dislocation, a une hauteur e´gale a` la compo-
sante du vecteur de Burgers normale a` la surface et son trace´ est lie´ aux plans de
glissement emprunte´s par la dislocation. Les traces de glissement contiennent
donc l’historique des plans de glissement des dislocations et le nombre des
dislocations e´mergentes. De plus, si le nombre de dislocations e´mergentes est
suffisant, leur observation est possible de`s l’e´chelle macroscopique (a` l’œil ou
par microscopie optique). Pour ces raisons, les traces de glissement ont e´te´ tre`s
largement utilise´es pour appre´hender les me´canismes de de´formation plastique.
Dans les mate´riaux cubiques a` corps centre´ –ou Body Centered Cubic–
(BCC), des traces de glissement ”ondule´es” ont re´gulie`rement e´te´ observe´es [1]
par microscopie optique , Microscope Electronique a` Balayage (MEB) et mi-
croscopie a` force atomique –ou Atomic Force Microscope– (AFM) qui ne per-
mettent pas d’avoir une re´solution a` l’e´chelle atomique. Les ”faibles”re´solutions
spatiales rendent difficile (voire impossible) l’identification des plans de glisse-
ment associe´s aux traces de glissement. Il en ressort toutefois que les traces de
glissement sont associe´es a` des plans de type {110} et {112}, ou sont associe´es
a` un plan moyen qui correspond au plan de contrainte re´solue maximale –ou
Maximum Resolved Shear Stress Plane– (MRSSP) ce que Taylor et Elam [2]
avait appele´ ”pencil glide”.
La plasticite´ des mate´riaux BCC est e´tudie´e depuis plus de soixante ans. En
dessous d’une tempe´rature Ta, la plasticite´ est re´gie par les dislocations vis de
vecteur de Burgers a/2 < 111 > qui subissent un fort frottement de re´seau [3].
Celui-ci est principalement attribue´ a` une structure de cœur non-plane des
dislocations vis. Suivant les simulations atomistiques [1], il est sugge´re´ que les
dislocations vis ont une structure de cœur compacte ou de´ge´ne´re´e. Cependant,
suivant la configuration de cœur de la dislocation vis, c.-a`-d. compacte ou de´-
ge´ne´re´e, le passage d’une range´e dense a` une autre se fait sur le meˆme plan de
type {110} ou alternativement sur deux plans {110} en zone, respectivement.
De plus, en dessous d’une tempe´rature Tc, les mate´riaux BCC pre´sentent une
asyme´trie en tension et en compression, ainsi qu’une de´viation a` la loi de
Schmid [1,2].
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INTRODUCTION
Dans ce contexte, nous avons e´tudie´ des monocristaux de niobium sous
contrainte. Le niobium est un mate´riaux re´fractaire principalement utilise´ pour
ces proprie´te´s supraconductrice [4,5] et qui est de structure cristallographique
BCC. Nous avons utilise´ le dispositif expe´rimental original Nanoplast [6] qui
permet, sous environnement Ultra-Haut Vide (UHV), d’observer la surface
d’un e´chantillon par microscopie a` effet tunnel –ou Scanning Tunneling Micro-
scope– (STM) tout en le de´formant en compression et en tempe´rature. L’ori-
ginalite´ de nos travaux re´side dans la possibilite´ d’e´tudier in situ, a` l’e´chelle
atomique, la surface sous contrainte et donc les traces de glissement.
Le chapitre I pre´sente la proce´dure expe´rimentale de pre´paration de surface
et les re´sultats sur l’e´tat de surface qui en re´sulte par observation STM et
analyse spectroscopie des e´lectrons Auger –ou Auger Electron Spectroscopy–
(AES). Cette e´tude porte sur les surfaces {100} et {111} de monocristaux
de niobium. Elle apporte notamment la connaissance de la surface Nb(111)
ne´cessaire pour les e´tudes des chapitres II et III.
Le chapitre II est consacre´ a` l’e´tude a` de la plasticite´ de monocristaux de
niobium de´forme´s plastiquement en compression a` 90 K, 200 K et 293 K. La
surface Nb(111) est observe´e in situ sous contrainte par STM. Les observations
de la surface a` l’e´chelle atomique permettent :
— la de´termination des vecteurs de Burgers des dislocations e´mergentes,
— l’analyse des traces de glissement a` cette re´solution, afin de de´terminer
les plans de glissement associe´s et leurs proportions,
— l’e´tude des configurations de dipoˆles observe´s.
Les re´sultats permettent de discuter de la plasticite´ des mate´riaux BCC, no-
tamment de la structure de cœur (compact/de´ge´ne´re´) des dislocations vis qui
re´gissent la plasticite´.
Enfin, le chapitre III est aborde la re´organisation, voire la disparition, de
terrasses atomiques observe´es sur la surface Nb(111) a` 200 K et 293 K sous
contrainte. Une approche en e´lasticite´ isotrope des interactions entre marches
vicinales, dislocations e´mergentes et traces de glissement est de´veloppe´e. Les
forces sur les marches et les potentiels chimiques calcule´s permettent de pro-
poser des sce´narios de la disparition des terrasses.
2
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Chapitre 1
Reconstruction de surface du
niobium
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CHAPITRE 1. RECONSTRUCTION DE SURFACE DU NIOBIUM
1.1 Etat de l’art
A l’e´quilibre thermodynamique, la structure cristalline d’un mate´riau est
de´finie par la configuration de plus basse e´nergie, en volume comme en sur-
face. Cependant, la structure de surface ne prolonge pas ne´cessairement celle
du volume. En effet, la cre´ation d’une surface engendre des liaisons pendantes
qui changent les positions stables des atomes. Cela donne lieu a` une relaxation
e´lastique de la surface et possiblement a` une reconstruction de surface, i.e. a`
un changement de sa structure cristallographique. Les proprie´te´s de la surface
peuvent aussi diffe´rer de celles du volume. C’est le cas, par exemple, des pro-
prie´te´s supraconductrices du niobium, sensibles aux impurete´s en surface qui
affectent la tempe´rature de transition supraconductrice [7], et utilise´ dans les
cavite´s a` radiofre´quence des acce´le´rateurs de particules [4, 7–9]. Ce constat a
justifie´ par le passe´ l’e´tude des surfaces du niobium et notamment les proces-
sus d’oxydation de surface. Les surfaces {100} et {110} ont particulie`rement
e´te´ e´tudie´es [10–16], puisqu’elles correspondent aux directions de texturation
induites par le laminage, proce´de´ utilise´ pour leur mise en forme. Pour e´liminer
ces impurete´s, des cycles de bombardement ionique et de recuit sont ge´ne´rale-
ment re´alise´s sous UHV. Le bombardement ionique permet ainsi d’e´liminer les
impurete´s en carbone et azote. Pour l’oxyge`ne, il est ne´cessaire d’effectuer des
recuits a` haute tempe´rature (2500 K) [11], proches de la tempe´rature de fusion
(2750 K). A des tempe´ratures infe´rieures, la surface est constitue´e d’oxydes
de niobium qui s’organisent en diffe`rentes structures. Sur les surfaces de type
{110}, des chaˆınes line´aires d’oxyde de niobium se forment avec une rotation
de 5° par rapport aux directions de type < 111 > [12, 16, 17]. Cette structure
est observe´e meˆme apre`s des recuits a` 1930 ◦C et semble se former sur plusieurs
couches atomiques. Sur les surfaces de type {100}, plusieurs structures ont e´te´
observe´es. A des tempe´ratures de recuit de 1000 ◦C, des cristaux de NbO se
forment en surface [13]. An et al. [14] ont e´tudie´ de fac¸on syste´matique l’e´tat
d’une surface de type {100} d’un monocristal de niobium apre`s des recuits
sur une gamme de tempe´rature de 1970 K a` 2500 K. Les images de STM de la
surface qu’ils ont obtenues sont repre´sente´es en Fig. 1.1, ainsi que les cliche´s de
LEED associe´s. Les positions atomiques des structures y sont indique´es par des
points blancs et les mailles cristallographiques par des trace´s noirs. Aux plus
basses tempe´ratures, trois structures d’oxyde de niobium ont e´te´ identifie´es,
en fonction des conditions de recuit (tempe´rature croissante de (a) a` (h)). Sur
les images de STM (a), (b), (c) et (d), on observe en contraste plus clair des
structures en serpentin suivant les directions [001] et [010]. Elles sont dues a` la
formation des structures (3×1)-O et (4×1)-O dont seuls les atomes de niobium
sont visibles. Ces structures en serpentin sont compose´es de bandes posse´dant
une structure c(1 × 1)-O de 0,31 nm× 0,31 nm. Les structures (3 × 1)-O et
(4 × 1)-O diffe`rent par l’espacement entre les bandes qui est de deux fois la
distance interatomique pour l’une et de trois fois pour l’autre. Sur les images
(e), (f) et (g), on observe la structure c(2×2)-O formant soit des bandes (image
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Figure 1.1 – Reconstruction de la surface (100) pour diffe´rentes conditions de recuit.
Apre`s recuit a` 1970 K, (a) 40 nm× 33 nm, (b) 8,5 nm× 7 nm. Apre`s recuit a` 2270 K,
(c) 40 nm× 33 nm, (d) 8,5 nm× 7 nm. Apre`s un recuit a` 2370 K, (e) 8,5 nm× 7 nm.
Apre`s plusieurs recuits a` 2370 K, (f) 40 nm× 33 nm. Apre`s un recuit a` 2500 K, (g)
8,5 nm× 7 nm. Apre`s plusieurs recuits a` 2500 K, (h) 8,5 nm× 7 nm. (Observation
STM et cliche´s diffraction d’e´lectrons lents –ou Low Electron Energy Diffraction–
(LEED) correspondants) [14]
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(e)) suivant les directions [001] et [010], soit une couche homoge`ne (image (f))
ou partielle sur la structure (1 × 1) du niobium (image (g)). Chacune des
structures est obtenue pour des tempe´ratures de recuit diffe´rentes. La struc-
ture (3 × 1)-O est observe´e apre`s des recuits a` 1970 K et conjointement a` la
structure (4×1)-O apre`s des recuits a` 2270 K. La structure c(2×2)-O est quant
a` elle observe´e apre`s des recuits de 2370 K et 2500 K. D’apre`s les analyses par
AES, chaque structure se forme a` diffe´rentes concentrations en oxyge`ne, ce qui
est re´ve´le´ par les ratios d’intensite´s entre le pic de l’oxyge`ne IO = a` 510 eV et
le pic du niobium INb = a` 167 eV. Les ratios IO/INb des structures (3× 1)-O,
(4× 1)-O et c(2× 2)-O sont respectivement de 0,36, 0,26 et 0,16 (ces ratios ne
refle`tent e´videmment pas directement la concentration des e´le´ments). Enfin, la
structure (1 × 1) est attribue´e a` la surface du niobium sans impurete´ (image
(h)) avec un ratio de IO/INb = 0, 06, obtenue apre`s plusieurs recuits a` 2500 K.
En conclusion, les travaux effectue´s par le passe´ sur les surfaces {100} et
{110} indiquent qu’il est ne´cessaire d’effectuer des recuits a` haute tempe´ra-
ture, pouvant aller jusqu’a` 0,93 fois la tempe´rature de fusion, pour e´liminer les
oxydes de surface. Pour des tempe´ratures infe´rieures, la formation d’oxyde a
e´te´ observe´e et conduit a` diffe´rentes structures caracte´ristiques. E´tonnamment,
la surface {111} du niobium n’a fait, a` notre connaissance, l’objet que de peu
d’e´tudes.
1.2 Protocoles expe´rimentaux
Nous cherchons a` e´tudier la plasticite´ de mate´riaux BCC par l’analyse de
traces de glissement a` la re´solution atomique. Pour ce faire, des spe´cifications
de surface sont ne´cessaires :
— Pour distinguer les traces de glissement, il est pre´fe´rable d’avoir des ter-
rasses les plus grandes possibles (> 50 nm de large).
— On a vu dans la partie pre´ce´dente la complexite´ des structures d’oxyde
de niobium. Par conse´quent, nous ne souhaitons pas avoir d’oxyde en
surface pour ne pas alte´rer l’analyse des traces de glissement.
— Pour analyser ces traces a` une nouvelle e´chelle, nous souhaitons avoir la
re´solution atomique, notamment le long de la trace.
Les surfaces Nb{111} et Nb{100} que nous avons e´tudie´es ont e´te´ pre´pare´es
sous UHV et observe´es par UHV-STM sur le banc expe´rimental Nanoplast [6].
Les e´chantillons ont e´te´ dispose´s dans un porte-e´chantillon conc¸u pour des
tests me´caniques, qui laisse libre les de´placements de l’e´chantillon suivant l’axe
de compression, sous re´serve des forces de friction. Il permet la mise sous
contrainte des e´chantillons dont les re´sultats seront pre´sente´s aux Chap. 2 et
3. Les dimensions nominales des e´chantillons sont de 2 × 2 mm2 de section
et de 6 mm de longueur. La surface d’observation accessible par la pointe du
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STM est d’un peu moins de 2× 4 mm2, celle-ci e´tant restreinte par la ge´ome´-
trie du porte-e´chantillon. Les pre´parations de surface sont effectue´es dans une
chambre sous un vide initial d’environ 5× 10−10 mbar. Le stockage des e´chan-
tillons et les observations STM se font dans une deuxie`me chambre connexe
sous un vide d’environ 5× 10−11 mbar. Les e´chantillons utilise´s ont e´te´ oriente´s
et polis par la socie´te´ Surface Prepartion Laboratory (SPL). Les monocristaux
de niobium sont garantis de haute purete´, avec moins de 0,01%at. d’impurete´s,
les principales e´tant le tantale, le carbone, le silicium et l’oxyge`ne (Tab. 1.1). Si
l’on prend l’exemple du tantale qui est l’impurete´ la plus pre´sente, une surface
{111} de niobium de 100×100 nm2 pre´sente environ 100
2
√
3× a2 ≈ 53017 atomes
de niobium, pour un peu moins de dix atomes de tantale. Ces faibles concen-
trations permettent de ne´gliger les effets des impurete´s sur les dislocations et
notamment sur leur mouvement visible en surface. Les e´chantillons sont orien-
te´s a` partir de deux cliche´s Laue et de´coupe´s aux orientations souhaite´es. Par
la suite, ils sont polis me´caniquement jusqu’a` avoir un cliche´ Laue sans aste´-
risme et bien oriente´. La face qui sera observe´e par STM est finalement polie
me´caniquement jusqu’a` une rugosite´ infe´rieure a` 50 nm et une orientation de
la surface avec une erreur infe´rieure a` 0,5°, limitant le nombre de terrasses
vicinales.
Tableau 1.1 – Composition des monocristaux de niobium de haute purete´ (99,99%)
fournis par SPL (les e´le´ments avec une concentration < 1 ppm sont omis).
E´le´ments Ta C Si O N Al Fe Cr
Concentration (ppm) 180 25 17 15 5 3, 6 3, 4 1, 8
Apre`s re´ception des e´chantillons, ceux-ci sont introduits dans la chambre
de pre´paration et subissent des cycles de pre´paration, afin d’e´liminer la conta-
mination de surface ope´re´e sous air. L’environnement UHV permet d’ailleurs
de re´duire significativement le temps de contamination, permettant quelques
jours d’observation d’une surface initialement ”propre”. Chaque cycle de pre´pa-
ration est compose´ d’un bombardement ionique d’argon Ar+ suivi d’un recuit,
a` l’exception du premier qui ne comprend qu’un recuit servant a` de´gazer l’en-
semble porte-e´chantillon/e´chantillon. Il est ge´ne´ralement ne´cessaire d’effectuer
la monte´e en tempe´rature de ce recuit sur plus d’une journe´e, afin d’e´viter
d’atteindre un vide supe´rieur a` 5× 10−7 mbar dans l’enceinte de pre´paration.
Les bombardements ioniques d’argon Ar+ permettent un de´capage de la sur-
face graˆce aux chocs ge´ne´re´s par les ions incidents, sous incidence normale [6].
Ils sont caracte´rise´s par la tension d’acce´le´ration et le courant d’e´mission uti-
lise´s, ainsi que par le temps de bombardement ionique. Pour la pre´paration
des e´chantillons de niobium, nous avons utilise´ une tension de 1 kV, un cou-
rant de 6 µA et des temps de bombardement ionique allant de 5 a` 20 min.
Par la suite, les recuits suivant chaque bombardement ionique permettent de
recristalliser la surface e´ventuellement amorphise´e et de de´sorber les impurete´s
9
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restantes. Ils sont re´alise´s dans un four radiatif entoure´ d’e´cran thermique en
molybde`ne, permettant d’atteindre des tempe´ratures d’environ 1000 ◦C pour
un courant de pre`s de 11 A. Le courant peut eˆtre augmente´ jusqu’a` 12 A pour
acce´der a` des tempe´ratures supe´rieures mais, dans ce cas, la pression dans la
chambre de´passe les 10−7 mbar. Les recuits des e´chantillons ont donc e´te´ re´ali-
se´s a` des tempe´ratures nominales de 1000 ◦C avec des temps de maintien allant
de 5 min a` 3 h. Le refroidissement s’effectue four e´teint, principalement par
radiation 1. L’e´tat de surface (structure atomique et largeur des terrasses) est
controˆle´ par STM apre`s environ cinq cycles de pre´paration. On re´alise par la
suite de nouveaux cycles en changeant, si ne´cessaire, les parame`tres jusqu’a`
obtenir une surface cristalline en accord avec nos spe´cifications. Une analyse
AES de la surface est finalement re´alise´e afin de connaˆıtre l’e´volution de la
contamination de surface apre`s pre´paration.
1.3 Re´sultats expe´rimentaux
1.3.1 Surface {100}
Dans notre recherche de parame`tres de pre´paration pour obtenir une surface
compose´e de larges terrasses et exemptes d’impurete´s, nous avons garde´ une
tension d’acce´le´ration de 1 kV et un flux de 6 µA pour le bombardement ionique.
Les recuits ont e´te´ faits a` la tempe´rature maximale accessible par le four et
une monte´e en pression infe´rieure a` 5× 10−8 mbar, soit environ 1000 ◦C. Nous
avons fait varier les temps de pre´paration, en commenc¸ant par des temps de
bombardement ionique de 10 min et des temps de recuit de 5 min, jusqu’a` des
temps respectifs de 20 min et 3h. Apre`s les premiers cycles de pre´paration, la
surface a e´te´ observe´e par STM. La Fig. 1.2a montre une image caracte´ristique
de la surface (100) du Nb. La surface est principalement compose´e d’ˆılots
de plusieurs plans atomiques en e´paisseur, sans pre´senter de re´elles terrasses.
On reconnaˆıt sur le zoom en Fig. 1.2b la structure (3 × 1)-O en serpentin
(traits noirs) de´crite dans la litte´rature (cf. Fig. 1.1). Cette structure forme
des pyramides dues a` la formation d’oxyde sur plusieurs plans atomiques.
L’analyse de la surface par AES est reporte´e en bleu en Fig. 1.3. L’ensemble
des pics visibles en dessous de 200 eV sont caracte´ristique 2 du niobium [18],
notamment le pic le plus intense a` 167 eV. L’intensite´ relative des autres pics
sera determine´e par rapport a` ce pic. Les pics correspondant au carbone et a`
l’oxyge`ne ont e´te´ indexe´s a` 272 eV et a` 510 eV, respectivement [18]. L’intensite´
relative du pic de l’oxyge`ne IO/INb = 0, 08 est infe´rieure a` la valeur de 0,36 [14]
attendue pour la structure (3× 1)-O.
1. D’apre`s la loi de Stefan-Boltzmann, le flux d’e´nergie e´mis par radiation est propor-
tionnel a` T 4.
2. Pour toute l’e´tude, les indexations des pics sont faites a` leurs minimums afin de pouvoir
eˆtre compare´es aux indexations de la litte´rature.
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20 nm
1.2a
[013]
[03¯1]
(a)
5 nm
[013]
[03¯1]
(b)
Figure 1.2 – Surface Nb(100) apre`s des cycles de 10 min de bombardement ionique
et 5 min de recuit. (a) Zone de 80 nm× 80 nm. (b) Zoom de l’encadre´ bleu de (a) de
20 nm× 20 nm (observations STM en mode topographique a` tempe´rature ambiante).
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Des cycles de pre´paration avec des temps de recuit de 2h et des temps
de bombardement ionique de 20 min ont e´galement e´te´ effectue´s. L’image ca-
racte´ristique des zones observe´es (Fig. 1.4) montre des terrasses de plusieurs
dizaines de nanome`tres en largeur. On observe toujours la structure (3× 1)-O
en serpentin (traits noirs) principalement en bord de terrasses. Dans les zones
exemptes de cette structure (cadre noir), nous n’avons pas pu imager la struc-
ture atomique. On peut supposer que ces zones sont soit la structure (1× 1),
soit compose´es d’un oxyde de structure c(2 × 2)-O. La faible intensite´ du pic
AES d’oxyge`ne (courbe rouge de la Fig. 1.3) IO/INb = 0, 06 [14] sugge`re plutoˆt
la structure (1 × 1) du niobium. Ce temps de recuit plus long a, par ailleurs,
permis de diminuer le carbone pre´sent en surface, son pic ayant disparu (courbe
rouge de la Fig. 1.3). Enfin, nous avons aussi teste´ des temps de recuit encore
plus longs (jusqu’a` 3h), sans obtenir de changement significatif de l’e´tat de
surface.
100 150 200 250 300 350 400 450 500
Nb C O
Energie (eV)
d
N
/d
E
(u
.a
.)
Figure 1.3 – Spectroscopie Auger de la surface Nb(100), en bleu apre`s des bombar-
dements ioniques de 10 min et des recuits de 5 min en rouge (resp. 20 min et 2h, en
rouge).
1.3.2 Surface {111}
Les premie`res pre´parations de cette surface ont e´te´ faites avec des bom-
bardements ioniques de 5 min, a` 1 kV et 6 µA. Les recuits ont e´te´ effectue´s a`
environ 960 ◦C. La surface alors observe´e par STM (Fig. 1.5) pre´sente des ter-
rasses relativement petites, comme on peut le voir sur l’image en mode signal
d’erreur. Ce mode est assimilable a` la de´rive´e de l’image topographique ; les
bords des terrasses correspondent ainsi a` des lignes au contraste blanc ou noir.
Les terrasses font au plus 20 nm× 20 nm de coˆte´, comme celle encadre´e en gris
en Fig. 1.5. Sur le zoom pre´sente´ en Fig. 1.6a, les points en contraste plus
clair correspondent aux atomes qui composent la surface. Les trois derniers
12
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20 nm
[013]
[03¯1]
Figure 1.4 – Surface Nb(100) apre`s des cycles de 20 min de bombardement io-
nique et 2h de recuit. (Observations STM en mode topographique a` tempe´rature
ambiante).
20 nm
1.6a
[1¯12]
[1¯1¯0]
Figure 1.5 – Surface Nb(11¯1) apre`s des cycles de 10 min de bombardement ionique
et 5 min de recuit (observations STM en mode signal d’erreur a` tempe´rature am-
biante).
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5 nm
[1¯12]
[1¯1¯0]
(a) (b)
0 2 4 6 8
(nm)
I
(A
)
[1¯12]
[1¯01]
1, 73× 4
0, 99× 5
(c)
Figure 1.6 – (a) Zoom de l’encadre´ bleu en Fig. 1.5 de 25 nm× 25 nm. (Observation
STM en mode signal d’erreur a` tempe´rature ambiante).(b) Sche´ma de la reconstruc-
tion de surface, h indique le niveau des atomes. (c) Profils re´alise´s en Fig. 1.6a. En
vert la coupe est suivant la direction [1¯12] et en bleu suivant la direction [1¯01].
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plans atomiques de la surface sont sche´matise´s en Fig. 1.6b. Le plan le plus en
volume, h = 1, est pre´sente´ suivant une structure hexagonale avec une distance
interatomique de a
√
2 ≈0,47 nm (structure (1× 1)). Cette structure n’est pas
visible sur l’image STM, mais nous sert de re´fe´rence pour l’identification des
reconstructions des plans supe´rieurs h = 2 et h = 3. Le niveau supe´rieur h = 2
est quant a` lui visible sur nos images STM. Il est compose´ d’une reconstruc-
tion hexagonale qui suit les directions denses de type < 110 > de la surface. Le
motif e´le´mentaire en losange de cette reconstruction est repre´sente´ en bleu sur
le sche´ma et sur l’image STM. Le profil hors-plan, suivant une direction dense
de type < 110 >, de cette reconstruction est reporte´ sur la Fig. 1.6c (courbe
en bleu). La distance interatomique mesure´e est d’environ 1 nm, soit deux fois
la distance interatomique de la structure (1× 1). Cette reconstruction (2× 2)
avait de´ja` e´te´ de´tecte´e par le passe´ par diffraction des rayons X [10], mais
jamais visualise´e directement a` notre connaissance. Le dernier niveau h = 3
est une reconstruction partielle pre´sente sur l’image STM. Elle tend aussi vers
une structure hexagonale (repre´sente´e par les atomes en noir sur le sche´ma en
Fig. 1.6b). Le motif e´le´mentaire en losange est repre´sente´ en vert sur l’image
et le sche´ma, les directions denses de cette deuxie`me reconstruction sont cette
fois tourne´es de 30° par rapport aux directions denses et se trouvent suivant
les directions < 112 > de la surface. Cette seconde reconstruction est de type
(2
√
3×2√3)R30°. Son profil hors-plan, suivant une direction de type < 112 >,
est reporte´ sur la Fig. 1.6c (courbe en vert). On y voit les pics correspondants
aux positions atomiques de cette reconstruction, ainsi que des e´paulements qui
sont dus a` la structure (2×2) du niveau infe´rieur (h = 2). La distance interato-
mique mesure´e est d’environ 1,7 nm, soit 2
√
3a fois la distance interatomique
(1 × 1). Le spectre AES re´alise´ sur cette surface est reporte´ en Fig. 1.7. On
retrouve les pics du niobium, du carbone et de l’oxyge`ne qui est tre`s faible [14]
avec une intensite´ de IO/INb < 0, 07.
De meˆme que pour la surface (100), nous avons teste´ d’autres parame`tres
de pre´paration, en jouant principalement sur le temps de recuit. L’analyse
AES (courbe en rouge en Fig. 1.7) montre une diminution du pic du carbone
suite a` des recuits longs de 2h. L’image en mode signal d’erreur pre´sente´e
en Fig. 1.8 montre l’e´tat de surface correspondant. Les images pre´ce´dentes
e´taient de 512 points par 512 points, en Fig. 1.8 la re´solution est de 1128
points par 1128 points. Cela engendre un temps d’imagerie plus long, d’environ
30 min (5 min pour la re´solution plus faible), mais permet d’avoir la re´solution
atomique sur une zone plus grande (ici 150 nm× 150 nm). Les lignes blanches
qui ”traversent” l’image sont des marches de plusieurs hauteurs atomiques qui
bordent les terrasses (marches vicinales). Les terrasses sont beaucoup plus
larges, supe´rieures a` la cinquantaine de nanome`tres.
La reconstruction (2 × 2) est cette fois beaucoup plus visible, de par l’ab-
sence de la reconstruction (2
√
3× 2√3)R30°. Deux de´fauts cristallographiques
sont principalement observe´s. Ils sont mieux visibles en Fig. 1.9a, ou` ils sont
repe´re´s par des fle`ches. Le premier de´faut (fle`ches noires) cristallographique est
15
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Figure 1.7 – Spectroscopie Auger de la surface Nb(111), en bleu apre`s des bom-
bardements ioniques de 10 min et des recuits de 5 min et en rouge pour des temps
respectifs de 10 min et 120 min.
associe´ a` trois atomes posse´dant un contraste plus clair sur l’image topogra-
phique (Fig. 1.9a). Ce contraste peut eˆtre duˆ a` la pre´sence d’un atome sur la
couche supe´rieure qui modifie localement la densite´ e´lectronique. Le deuxie`me
de´faut cristallographique est compose´ de quatre atomes (points rouges et bleu
en Fig. 1.9a). Un arrangement atomique est propose´ sur le sche´ma en Fig. 1.9c
pour expliquer ce contraste. Il repre´sente les deux derniers plans atomiques de
la surface, avec la couche de volume (h = 1) et la couche supe´rieure (h = 2)
reconstruite en (2 × 2). Les quatre atomes qui composent le de´faut cristallo-
graphique sont en rouge et bleu comme en Fig. 1.9a. L’arrangement propose´
revient a` de´placer trois atomes (en rouge) de la reconstruction initiale (2× 2)
sur d’autres sites atomiques et a` y inse´rer un atome supple´mentaire (en bleu).
Dans cette configuration, la distance entre les atomes en rouge et l’atome en
bleu est de a
√
6 ≈0,8 nm, soit approximativement la valeur trouve´e expe´rimen-
talement.
Nous ne l’avons pas e´voque´ avant, mais la reconstruction (2 × 2) peut se
disposer dans trois configurations diffe´rentes sur la structure du volume (1×1).
Ces trois configurations sont e´quivalentes par translation suivant les directions
de type < 110 > de la surface. Deux configurations de la reconstruction sont
observe´es en Fig. 1.9b. Elles sont e´quivalentes par une translation dans le plan
suivant la direction [1¯01]. Les points blancs sur la Fig. 1.9b permettent de
mieux visualiser cette translation. Ils reportent la structure atomique du haut
de l’image sur la structure du bas de l’image, ou` les points blancs se trouvent
de´cale´s par rapport au re´seau atomique. A la jonction des deux configurations,
le motif atomique n’est plus respecte´ et on observe une paroi de domaine (tirets
blancs) en contraste plus clair.
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50 nm
[1¯12]
[1¯1¯0]
Figure 1.8 – Surface Nb(11¯1) apre`s des cycles de 10 min de bombardement ionique
et 2h de recuit (observation STM en mode signal d’erreur a` tempe´rature ambiante).
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4 nm
[1¯12]
[1¯1¯0]
(a)
4 nm
[1¯12]
[1¯1¯0]
(b)
(c)
Figure 1.9 – De´fauts cristallographiques de la reconstruction (2 × 2) de la surface
Nb(11¯1). En (a) et (b), observations STM de la surface, les de´fauts cristallogra-
phiques sont indique´s par des fle`ches et des points de couleurs sur l’image topogra-
phique (a). Sur l’image en mode signal d’erreur (b) les points blancs indiquent les
positions atomiques de la structure au-dessus des traitille´s blancs qui indiquent une
paroi de reconstruction. (Observation STM a` tempe´rature ambiante). (c) Sche´ma du
de´faut cristallographique indique´ par les points bleu et rouge en (a), avec la structure
de volume (1× 1) au niveau h = 1 et au-dessus la reconstruction (2× 2) au niveau
h = 2.
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1.4 Mode´lisation de la reconstruction en {111}
Afin de mieux comprendre les reconstructions (2× 2) et (2√3× 2√3)R30°
observe´es expe´rimentalement sur la surface Nb{111} (Fig. 1.6), les e´nergies
de surface associe´es ont e´te´ calcule´es par simulation atomistique, en utilisant
la the´orie de la fonctionnelle de la densite´ –ou Density Functional Theory–
(DFT). Ces simulations ab initio ont e´te´ re´alise´es par Julien Durinck (enseignant-
chercheur a` l’institut Pprime) a` l’aide du programme Vienna Ab initio Simu-
lation Package (VASP) [19]. Les e´nergies de surface, ES, de quatre surfaces
ont e´te´ calcule´es :
a) Surface non-reconstruite (1× 1) (Fig. 1.10a).
b) Surface reconstruite (2× 2) (Fig. 1.10b).
c) Surface reconstruite (2× 2)∗ (Fig. 1.10c).
d) Surface reconstruite (2
√
3× 2√3)R30° (Fig. 1.10d).
Ces surfaces sont rappele´es en Fig. 1.10. Les niveaux de gris des atomes
indiquent la couche h a` laquelle ils appartiennent. Le plan atomique non-
reconstruit (1 × 1) est a` chaque fois pris comme le niveau h = 1. La surface
(2× 2)∗ correspond a` une surface ”´epaisse” (2× 2) reconstruite sur deux plans
atomiques. Cette reconstruction a e´te´ e´tudie´e car l’on ne dispose pas d’infor-
mations sur le plan atomique en dessous de la reconstruction (2× 2) observe´e
expe´rimentalement (Fig. 1.8).
(a) (b)
(c) (d)
Figure 1.10 – Surfaces simule´es en DFT (Tab. 1.2), h indique le niveau des atomes.
(a) Surface (1× 1). (b) Surface (2× 2) reconstruite. (c) Surface (2× 2)* reconstruite
sur deux niveaux de structure (2 × 2). (d) Surface (2√3 × 2√3)R30° reconstruite
selon (2× 2) au niveau h = 2 et selon (2√3× 2√3)R30° au niveau h = 3.
Les e´nergies de surface ont e´te´ calcule´es (T = 0K) a` partir d’une boˆıte de
simulation triclinique oriente´e et pe´riodique suivant les axes donne´s en Tab. 1.2,
et de surfaces libres (111). Pour de´duire l’e´nergie de surface Es correspondante
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a` chaque syste`me, l’e´nergie totale E(n) a e´te´ calcule´e par minimisation de
l’e´nergie. E(n) de´pend de l’e´nergie des atomes en volume et de ceux en surface
par (Eq. 1.1) :
E(n) = n.Ev + 2.S.Es (1.1)
avec n le nombre d’atomes en volume constituant la boˆıte de simulation, Ev
et Es respectivement, l’e´nergie d’un atome en volume et l’e´nergie d’un atome
en surface par unite´ d’aire, et S l’aire de la surface conside´re´e. On remarque
que, si n tend vers ze´ro E(n) = 2 × Es. Cela reviendrait a` avoir une boˆıte
de simulation constitue´e uniquement de deux surfaces, soit d’une e´paisseur
de deux couches atomiques. Dans de telles conditions, il y aurait une forte
interaction entre les surfaces, biaisant les re´sultats. Afin de de´terminer Es, les
e´nergies totales des quatre syste`mes ont donc e´te´ calcule´es pour diffe´rentes
e´paisseurs de syste`me, soit diffe´rentes valeurs de n. L’e´nergie de surface, Es,
est alors obtenue par extrapolation de la valeur a` l’ordonne´e a` l’origine. Les
courbes de la Fig. 1.11 donnent un exemple, pour les surfaces (1×1) et (2×2),
des e´nergies obtenues en fonction du nombre d’atome n, ainsi que les deux
ajustements line´aires permettant de de´terminer les ordonne´es a` l’origine.
0 10 20 30 40 50 60 70
−600
−400
−200
0
n
E
(e
V
)
(2× 2)
ajustement
(1× 1)
ajustement
Figure 1.11 – E´nergie totale du monocristal de niobium, oriente´e (111), en fonction
du nombre d’atomes n. En bleu, pour une surface (1 × 1) et en rouge pour une
surface (2× 2).
Les e´nergies de surface obtenues sont reporte´es en Tab. 1.2 et sont en accord
avec celles obtenues par des e´tudes pre´ce´dentes [20] pour la surface (1× 1).
La configuration la plus stable, au regard des e´nergies de surface obtenues,
correspond ainsi a` la surface non reconstruite (1× 1), vient ensuite la recons-
truction (2×2), puis (2√3×2√3)R30° et finalement la reconstruction (2×2)*.
La reconstruction e´paisse (2× 2)* est donc la moins favorable, ce qui confirme
la couche suppose´e non-reconstruite (h = 1) de nos sche´mas en Fig. 1.10.
La structure (1 × 1) qui apparaˆıt en DFT comme la plus stable n’est ainsi
pas celle observe´e expe´rimentalement. L’hypothe`se que nous avons formule´e
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Tableau 1.2 – Re´sultats de simulations DFT pre´sentant les surfaces simule´es, les
axes pe´riodiques de la simulation et l’e´nergie de surface obtenue.
Surface axes Es (J.m
−2)
(1× 1) [1¯01] 2,40±0,02[11¯0]
(2× 2) [1¯01] 2,42±0,01[11¯0]
(2× 2)∗ [2¯11] 2,96±0,01[12¯1]
(2
√
3× 2√3)R30 [2¯11] 2,58±0,01[12¯1]
est que la dimension des terrasses peut jouer un roˆle significatif sur les e´nergies
de surface.
Supposons une zone de coˆte´ l (Fig. 1.12), posse´dant ns atomes de surface
en exce`s sur la structure (1×1) du volume. Nous avons fait comme hypothe`ses
que :
— l’e´nergie de ligne d’une marche est calculable a` partir de l’e´nergie de
surface (multiplie´e par la hauteur de la marche) de meˆme orientation,
inde´pendamment de l’orientation de la marche,
— les zones St et Si ont une forme en losange respectant la cristallographie
de surface,
— les marches en bord de la zone St peuvent eˆtre ne´glige´es.
Conside´rons deux configurations, l’une ou` les ns atomes d’une zone forment la
structure (2 × 2) sur une e´paisseur d mono-atomique (Fig. 1.12a), et l’autre
ou` les ns atomes forment un ıˆlot de structure (1 × 1) sur une e´paisseur d
mono-atomique (Fig. 1.12b), de´couvrant les atomes de la couche infe´rieure
eux-meˆmes dans la structure de volume (1 × 1). L’e´nergie de surface de la
premie`re configuration est de St × E(2×2) et l’autre de St × E(1×1) + Em × p,
avec Em l’e´nergie par unite´ de longueur d’une marche, p le pe´rime`tre de l’ˆılot
et St la surface conside´re´e. Pour que la reconstruction (2 × 2) soit favorable,
on doit alors avoir :
St × E(2×2) < St × E(1×1) + Em × p (1.2)
La reconstruction (2× 2) est quatre fois moins dense que la structure (1× 1).
Pour avoir le meˆme nombre d’atomes ns dans les deux configurations, l’ˆılot doit
avoir une surface Si quatre fois plus petite que St. De part notre hypothe`se
d’une zone en losange (suivant les directions denses de type < 110 > de la
surface), on a St =
√
3
2 l
2 et p = 2l. On en de´duit que la reconstruction (2× 2)
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d
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Figure 1.12 – Sche´ma d’une zone en losange de coˆte´ l et de surface St, (a) recons-
truite en (2 × 2) sur une e´paisseur d, (b) reconstruite en (1 × 1) avec un ıˆlot en
losange de coˆte´ l/2 et d’e´paisseur d.
est favorise´e pour une valeur de l infe´rieure a` une valeur l∗, de´finie par :
l∗ = 4√
3
Em
E(1×1) − E(2×2) (1.3)
D’apre`s nos hypothe`ses, on a : Em ≈ E(1×1) × d, avec d = a2√3 la hauteur
d’une marche mono-atomique. En conside´rant les e´nergies calcule´es par DFT
(Tab. 1.2), on en de´duit une dimension critique l∗ ≈ 27 nm. Dans le cas des
observations expe´rimentales apre`s des recuits courts, on trouve bien une re-
construction (2× 2) associe´e a` des terrasses de dimensions infe´rieures a` 27 nm
(Fig. 1.6). En revanche, pour des pre´parations avec des temps de recuit long,
on a des terrasses de dimensions supe´rieures a` l* pre´sentant une reconstruc-
tion (2 × 2). Les hypothe`ses prises pour notre mode´lisation apparaissent a` ce
stade trop limitantes pour rendre compte de l’ensemble des observations faites
(approximation sur l’e´nergie de marche Em, marches qui bordent la terrasse
St non-prises en compte).
1.5 Conclusion
Cette e´tude sous UHV des surfaces {100} et {111} du niobium nous a per-
mis de conclure qu’une augmentation du temps de recuit, des cycles de pre´pa-
ration, entraˆıne une diminution des impurete´s de surface et une augmentation
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de la taille des terrasses visibles par STM. Pour la surface {100}, nous avons
retrouve´ des structures d’oxyde de niobium de´ja` observe´es par le passe´ [13,14].
Des recuits a` 2500 K pourront peut-eˆtre eˆtre re´alise´s sur cette surface dans la
future chambre UHV haute tempe´rature, afin d’obtenir la structure (1 × 1).
La surface {111} n’avait jamais e´te´ observe´e directement. Les re´sultats que
nous avons obtenussur cette surface ont fait l’objet d’une publication dans
Surface Science [21]. Le papier pre´sente les deux reconstructions (2 × 2) et
(2
√
3 × 2√3)R30° observe´es expe´rimentalement, les calculs DFT des e´nergies
de surface (effectue´s par Julien Durinck) et le mode`le analytique propose´ qui
met en e´vidence la compe´tition entre la taille des terrasses et la reconstruction
de surface (2× 2). Enfin, les bombardements ioniques a` 1 kV et 6 µA pendant
10 min associe´s aux recuits de 2 h a` 1000 ◦C de la surface {111} du niobium,
ont permis d’obtenir une surface avec les spe´cifications recherche´es : de grandes
terrasses (> 50 nm de large), pas d’oxydes en surface, la re´solution atomique
des atomes de niobium. Cet e´tat a permis l’e´tude des traces de glissement
induites en surface par l’e´mergence de dislocations, e´tude qui fait l’objet du
chapitre suivant.
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Plasticite´ dans les BCC a`
l’e´chelle atomique
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CHAPITRE 2. PLASTICITE´ DANS LES BCC A` L’E´CHELLE
ATOMIQUE
2.1 Etat de l’art
2.1.1 Bref historique
L’e´tude de la de´formation des me´taux est tre`s ancienne. Leibniz reporta, de`s
1690, un comportement non line´aire (plastique) lors d’essais de de´formation.
Les dislocations qui allaient permettre de rendre compte de ce comportement
furent d’abord introduites dans le cadre de l’e´lasticite´ line´aire sous une forme
mathe´matique. C’est Volterra [22] qui de´finit, par ses mode´lisations dans un
milieu e´lastique isotrope homoge`ne, six types de ”distorsions” dont trois cor-
respondaient a` ce qui fut appele´ en 1920 des dislocations [23]. Il montra ainsi
qu’il pouvait exister a` l’inte´rieur d’un solide des discontinuite´s de de´placement,
correspondant a` des contraintes internes, sans qu’il y ait pour autant ne´cessite´
de contraintes exte´rieures. Quelques anne´es plus tard, en 1934, Orowan [24],
Polanyi [25] et Taylor [26] ont transpose´ ces discontinuite´s de champ de de´-
placement, i.e. les dislocations, dans un re´seau cristallin. Lors d’observations
de croissance de cristaux [27–29] et d’attaques chimiques d’e´chantillons pre´a-
lablement de´forme´s [30], les de´fauts re´ve´le´s e´taient cohe´rents avec le concept
de dislocations. Cependant, ce n’est que plus tard, avec l’invention du Micro-
scope Electronique a` Transmission (MET), que l’existence des dislocations sera
directement confirme´e [31,32].
2.1.2 Force de frottement de re´seau et structures de
cœur des dislocations vis
Dans les mate´riaux Cubiques a` Faces Centre´es –ou Face Centered Cubic
(FCC), les dislocations ont pour vecteur de Burgers 1/2 < 110 > (plus petit
vecteur de translation qui respecte la pe´riodicite´ du re´seau de Bravais de la
structure cristalline FCC) et glissent dans les plans denses de type {111}. Le
frottement de re´seau qui s’oppose au mouvement des dislocations est faible
et le syste`me de glissement (plan de glissement et vecteur de Burgers) princi-
palement active´, appele´ syste`me primaire, suit la loi de Schmid [33]. Dans les
mate´riaux BCC, le vecteur de Burgers des dislocations est de type a/2 < 111 >.
La limite d’e´lasticite´ de ces mate´riaux est aux basses tempe´ratures fortement
de´pendante de celles-ci [34]. A titre d’exemple, en Fig. 2.1 est pre´sente´e la
limite d’e´lasticite´ de diffe´rents me´taux polycristallins, en fonction de T/Tm, ou`
Tm est la tempe´rature de fusion du mate´riau conside´re´ (T et Tm sont expri-
me´es en K). On constate clairement que la limite d’e´lasticite´ des mate´riaux
BCC (vanadium, tantale, tungste`ne et molybde`ne) augmente fortement vers
les basses tempe´ratures, contrairement aux mate´riaux FCC (argent et cuivre)
et hexagonale compacte (zirconium).
Les observations en MET sur des mate´riaux BCC montrent de longs seg-
ments de dislocations vis rectilignes [3,35], comme on peut le voir sur la Fig. 2.2
d’un monocristal de niobium de´forme´ a` basse tempe´rature. Des faibles valeurs
de volumes d’activation (nombre d’atomes mis en jeu dans le me´canisme de
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Figure 2.1 – Limite d’e´lasticite´, en milliers de psi, de me´taux polycristallins en
fonction de T/Tm, avec T la tempe´rature (en Kelvin) et Tm la tempe´rature de fusion
du mate´riau (en Kelvin) [34]. (1000 psi≈6,9 MPa).
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Figure 2.2 – Image MET de dislocations vis dans un monocristal de niobium de´-
forme´ a` basse tempe´rature (Image de F. Louchet extraite de [43]).
de´formation plastique lorsque celui-ci est exprime´ en unite´ de b3), de l’ordre
de 10b3, ont e´te´ de´termine´es par des essais de relaxation de contrainte [36–39].
Des valeurs d’e´nergie d’activation (e´nergie ne´cessaire au me´canisme thermique-
ment active´ controˆlant le mouvement des dislocations), de l’ordre de 0,3 eV, ont
e´galement e´te´ extraites d’essais de traction [36–39] et d’expe´riences de me´ca-
nique spectroscopique [40,41]. Ces parame`tres d’activation ont e´te´ interpre´te´s
comme pouvant correspondre a` un me´canisme de nucle´ation et de propagation
de paires de de´crochements sur les segments vis des dislocations [1, 42], les
dislocations coins e´tant conside´re´es comme tre`s mobiles. Les de´crochements,
de caracte`re mixte, se propagent par glissement le long des segments vis, les
faisant ainsi passer d’une range´e atomique dense {111} a` la suivante. Ce me´-
canisme controˆle le mouvement des dislocations en dessous d’une tempe´rature
Ta ≈ 340 K pour le niobium [39] (appele´e tempe´rature athermique), a` partir
de laquelle les segments vis subissent un fort frottement de re´seau [3], appele´
‘pseudo-Peierls’, principalement attribue´ a` la structure de cœur de ces dislo-
cations.
Historiquement, de nombreuses structures de cœur ont e´te´ propose´es. Bien
que les e´nergies de de´fauts d’empilement e´taient conside´re´es comme e´tant tre`s
certainement e´leve´es, les configurations de cœur des dislocations vis e´taient
suppose´es, comme pour les me´taux FCC, dissocie´es en dislocations partielles
bordant des de´fauts d’empilement. A titre d’exemple, la Fig. 2.3 montre deux
structures de cœur (et leurs structures syme´triques), extraites de [44] obtenues
par dissociation dans les plans denses de type {110} (en bleu en Fig. 2.3a) ou
{112} (en vert en Fig. 2.3b). En Fig. 2.3a, la dislocation de vecteur de Burgers−→
b est compose´e de quatre dislocations partielles : trois partielles a/8{110} et
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(a)
(b)
Figure 2.3 – Structures de cœur de dislocations vis de vecteur de Burgers a/2[111]
dans les cristaux BCC propose´es dans [44]. Le cœur est dissocie´ suivant des plans
(a) de type {110} et (b) de type {112}.
une partielle a/4{111}, i.e. ( −→b/2), au centre. En Fig. 2.3b, la dislocation est
compose´e de trois partielles a/6{111} , i.e. (−→b/3). Il a e´te´ montre´ par suite,
avec le de´veloppement des simulations atomistiques utilisant des potentiels
pseudo-empiriques, que le concept de dissociation et de dislocations partielles,
tel que transpose´ des me´taux FCC, n’e´tait pas approprie´ a` la description de
la configuration du cœur des dislocations vis dans les mate´riaux BCC et qu’il
convenait plutoˆt de de´crire celui-ci par des ’extensions’ de cœur dans les plans
de type {110}. Il a e´galement e´te´ montre´ pour le molybde`ne que, en fonction
du potentiel utilise´, ces extensions peuvent eˆtre syme´triques ou asyme´triques
conduisant a` deux structures possibles de cœur [1,45,46]. Ces deux structures
de cœur possibles pour une dislocation vis dans le molybde`ne [46] sont repre´-
sente´es en Fig. 2.4. Il est possible, d’apre`s [45], de donner un crite`re e´nerge´tique
permettant de diffe´rencier l’existence de l’une ou l’autre de ces configurations.
En effet, si l’e´nergie de de´faut d’empilement dans un plan de type {110} ci-
saille´ de b/3 est infe´rieure a` deux fois l’e´nergie de de´faut d’empilement pour
un cisaillement de b/6, alors la configuration asyme´trique est la plus stable et
inversement pour la configuration de cœur syme´trique. De plus, il a e´te´ de´-
montre´ que les de´placements hors-plan (suivant [111]) des structures de cœur
sont e´quivalents d’un mate´riau BCC a` un autre.
Il existe une nomenclature spe´cifique correspondant aux diffe´rentes possi-
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[12¯1]
[1¯01]
(a)
[12¯1]
[1¯01]
(b)
Figure 2.4 – Structures de cœur de dislocations vis suivant [111] obtenues par simu-
lations atomistiques utilisant des potentiels pseudo-empiriques, dans un monocristal
de molybde`ne [46]. En (a) cœur de´ge´ne´re´ et en (b) cœur compact. Les cercles blancs,
gris et noirs correspondent aux atomes respectifs de trois plans (111) successifs dans
le cristal parfait. Les triangles indiquent la position du cœur de la dislocation vis de
vecteur Burgers a/2 < 111 >. Les plans de type {110} contenant en zone avec le vec-
teur de Burgers sont donne´s par les traitille´s. Les fle`ches donnent les de´placements
relatifs hors-plan suivant la direction [111]. Un de´placement hors-plan (suivant [111])
d’un atome relativement a` l’un de ces voisins est indique´ par les diffe´rentes fle`ches
entre atomes. Le de´placement relatif de a/6[111] correspond a` une fle`che de longueur
e´gale a` la distance entre deux atomes voisins, projete´ dans le plan (111).
bilite´s de configuration de cœur des dislocations vis dans les me´taux BCC.
Lorsque les de´placements sont principalement localise´s dans les plans de type
{110} de fac¸on asyme´trique (traitille´s en bleu en Fig. 2.4a), le cœur est dit ’de´-
ge´ne´re´’. La configuration syme´trique, plan miroir {12¯1}, ou` les de´placements
relatifs sont e´galement localise´s suivant des plans de type {110} en traitille´s
rouge, correspond aussi a` un cœur de´ge´ne´re´. On remarquera que l’on retrouve
ici la configuration de cœur de´ja` propose´e en Fig. 2.3a, bien que maintenant il
ne s’agisse plus de de´fauts d’empilement borde´s par des dislocations partielles
mais seulement d’extensions du cœur sur quelques distances inter-atomiques.
Lorsque les de´placements sont principalement localise´s sur les six atomes pre-
miers voisins du cœur de la dislocation (Fig. 2.4b), sans asyme´trie suivant les
diffe´rents plans de type {110} (traitille´s en bleu), le cœur est dit ’compact’.
Cette structure de cœur compact correspond a` celle qui a e´te´ plus re´cemment
obtenue par simulations atomistiques ab initio utilisant la DFT [47,48]. Il est
important de noter que les deux structures de cœur, de´ge´ne´re´e et compacte,
donnent lieu a` des plans de glissement diffe´rents. En effet, le cœur de´ge´ne´re´
impose une succession alterne´e de paires de de´crochements dans des plans de
type {110} diffe´rents donnant lieu a` un glissement moyen dans les plans de
type {112}, tandis que le cœur compact autorise la nucle´ation de paires de
30
CHAPITRE 2. PLASTICITE´ DANS LES BCC A` L’E´CHELLE
ATOMIQUE
de´crochements successives dans un meˆme plan de type {110}.
Enfin, les extensions de cœur sur les diffe´rents plans de type {110} peuvent
e´galement eˆtre modifie´es sous l’effet d’une contrainte applique´e. Le cœur est
alors dit ’polarise´’ et, dans ce cas, le mouvement des dislocations est alors plus
particulie`rement confine´ dans un plan de type {110} [46, 49–52]. En Fig. 2.5
sont pre´sente´es des structures de cœur polarise´ dans un monocristal de molyb-
[12¯1]
[1¯01]
(a)
[12¯1]
[1¯01]
(b)
[12¯1]
[1¯01]
(c)
Figure 2.5 – Structures de cœur compact, sous contrainte (cœur polarise´), de dis-
locations vis suivant la direction [111], dans un monocristal de molybde`ne [51]. En
(a) sous une contrainte de cisaillement applique´e dans le plan (1¯01), en (b) sous une
sollicitation en compression (fle`ches) perpendiculaire au plan (1¯01) et en (c) tension.
Les cercles blancs, gris et noirs correspondent aux atomes respectifs de trois plans
(111) successifs dans le cristal parfait. Les triangles indiquent la position du cœur de
la dislocation vis de vecteur Burgers a/2[111]. Les plans de type {110} contenant le
vecteur de Burgers sont donne´s par les traitille´s. Les fle`ches donnent les de´placements
relatifs hors-plan suivant la direction [111].
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de`ne [51]. Les ombrages sont utilise´s pour mettre en e´vidence la polarisation
des cœurs. Dans le cas d’une contrainte de cisaillement applique´e dans le plan
(1¯01) (Fig. 2.5a), les de´placements sont alors plus particulie`rement localise´s
dans ce plan et la position du cœur de la dislocation est alors excentre´e par
rapport a` celle de la dislocation non contrainte. Lorsque la contrainte (fle`ches)
est perpendiculaire au plan (1¯01), la position du cœur de la dislocation n’est
pas alte´re´e par rapport a` celle de la dislocation non contrainte et les de´pla-
cements atomiques sont alors plus particulie`rement localise´s, soit dans le plan
(1¯01) pour une sollicitation en compression (Fig. 2.5b), soit dans les plans
(1¯10) et (01¯1) pour une sollicitation en tension (Fig. 2.5c).
2.1.3 Plans de glissement et e´cart a` la loi de Schmid
Les traces de glissement laisse´es par le mouvement des dislocations a` la
surface d’e´chantillons de´forme´s plastiquement ont e´te´ et sont encore beaucoup
e´tudie´es afin de de´duire les e´ventuels plans implique´s dans le de´placement de
celles-ci. Il a e´te´ observe´ dans le cas des me´taux BCC que les traces de glis-
sement de´pendaient de la tempe´rature, de l’axe de de´formation et du sens de
la direction de de´formation (tension/compression). Des traces de glissement
”ondule´es” ont e´te´ re´gulie`rement observe´es, rendant difficile (voire impossible)
l’identification des plans de glissement associe´s. Il en ressort toutefois que tre`s
majoritairement les traces de glissement correspondent a` des plans de type
{110} et {112} [1, 53]. A titre d’exemple, en Fig. 2.6 est pre´sente´e la surface
d’un e´chantillon de niobium de´forme´ in situ en compression a` tempe´rature
ambiante [54] suivant une direction de type {001}. Sur cette image obtenue
par AFM, les traces de glissement apparaissent sous formes de lignes noires et
blanches correspondant a` des vecteurs de Burgers diffe´rents et a` des marches
d’inclinaisons oppose´es. On remarque que certaines des traces ont une forme
dite en ”boomerang”. Ces traces de glissement ont e´te´ interpre´te´es comme re´-
sultant de changements de plans de glissement, entre plans de type {110},
les autres traces de glissement e´tant elles associe´es a` des plans de glissement
uniques de type {110}. Les traces de glissement ”ondule´es”, historiquement ob-
serve´es a` faible re´solution en microscopie optique, correspondent en moyenne
ge´ne´ralement au MRSSP. Le MRSSP est le plan pour lequel le facteur de
Schmid est maximal, pour un vecteur de Burgers et un axe de de´formation
donne´s. On peut le de´terminer aise´ment a` partir d’une projection ste´re´ogra-
phique (Fig. 2.7). Pour un vecteur de Burgers a/2[111], le MRSSP a pour
normale la direction a` l’intersection du plan (111) et du plan contenant la
direction [111] et l’axe de de´formation ([1¯12] dans l’exemple de la projection
ste´re´ographique en Fig. 2.7). On de´finit ainsi deux angles, χ l’angle entre la
direction [1¯01] et la direction normale au MRSSP (Fig. 2.7), et l’angle ψ entre
la direction [1¯01] et la normale du plan de glissement observe´ expe´rimentale-
ment. En Fig. 2.8a et Fig. 2.8b, les valeurs expe´rimentales de ψ en fonction
de χ (i.e. de diffe´rentes directions de de´formation) sont trace´es pour des mo-
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5 µm
[001]
[1¯10]
Figure 2.6 – Surface Nb(110) apre´s de´formation in situ en compression. Les lignes
noires et blanches correspondent aux traces de glissement [54] (observation AFM a`
tempe´rature ambiante).
[001] [011]
[1¯11]
[1¯1¯2]
[111]
[1¯01]
MRSSP
[2¯11]
[1¯12]
χ
Figure 2.7 – Projection ste´re´ographique montrant le MRSSP et l’angle χ associe´s
au vecteur de Burgers [111] et a` un axe de compression suivant [1¯12].
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(a) (b)
Figure 2.8 – Valeurs de ψ en fonction de χ, pour un monocristal de Fe–3% Si
de´forme´ a` 293 K en tension (a) et en compression (b) [55].
nocristaux de Fe-3%Si de´forme´es a` 293 K en tension (a) et en compression
(b) [55]. L’ensemble des points montre bien que les plans de glissement moyens
sont associe´s au MRSSP (ψ ≈ χ).
Les mate´riaux BCC sont aussi bien connus pour pre´senter des de´viations
par rapport a` la loi de Schmid et une asyme´trie maclage/antimaclage en-
dessous d’une tempe´rature Tc (appele´ tempe´rature critique) ; pour le niobium,
Tc ≈ 175 K [1]. En-dessous de Tc, la limite d’e´lasticite´ de´pend de l’orienta-
tion et du sens de la contrainte applique´e. En tension, la limite d’e´lasticite´ est
plus faible quand le MRSSP est dans le sens maclage (χ > 0), alors qu’elle
est plus e´leve´e quand le MRSSP est dans le sens antimaclage (χ < 0). Les
re´sultats sont inverses en compression, les sens maclage et antimaclage e´tant
inverse´s. Les plans de glissement de´duits des traces de glissement ne corres-
pondent ainsi plus force´ment au MRSSP. A basse tempe´rature (< Tc) pour
des de´formations en compression et pour χ < 0 (sens antimaclage), ψ = 0°
correspondant a` du glissement sur le plan de glissement {110} ayant le plus
fort facteur de Schmid. Pour χ > 0 (sens maclage), on retrouve le meˆme com-
portement que pre´ce´demment, les traces de glissement ayant tendance a` suivre
un plan moyen correspondant au MRSSP. En tension, rappelons-le, les sens
de maclage et d’antimaclage sont inverse´s. Ceci est illustre´ Fig. 2.9 pour des
monocristaux de Fe-3%Si de´forme´ a` 77 K en compression 2.9b et en tension
Fig. 2.9a [55]. Il est constate´ que la courbe ψ(χ) n’est plus une droite de pente
1, comme dans la cas de la Fig. 2.8, mais pre´sente un plateau pour χ < 0
en compression et pour −10° < χ < 10° en tension. Les re´cents travaux de
Dezerald et al. [56] ont montre´ que ces diffe´rences de comportement pouvaient
e´ventuellement s’expliquer par la trajectoire prise par le cœur des dislocations
vis pour passer d’une range´e dense a` une autre.
Dans ce contexte, le banc d’essais Nanoplast [6] qui permet d’observer et
d’analyser sur une gamme en tempe´rature [90-600 K] a` l’e´chelle atomique les
surfaces d’e´chantillons sous contrainte [0-500 MPa], s’ave`re un outil de choix
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(a) (b)
Figure 2.9 – Valeurs de ψ en fonction de χ, pour un monocristal de Fe–3% Si
de´forme´ a` 77 K en tension (a) et en compression (b) [55].
pour l’e´tude des traces de glissement associe´es a` la plasticite´ des mate´riaux.
Des monocristaux de niobium ont e´te´ de´forme´s a` des tempe´ratures comprises
entre Tc et Ta et a` une tempe´rature infe´rieure a` Tc, afin de de´terminer a` l’e´chelle
atomique les plans pouvant eˆtre associe´s aux traces de glissement re´sultant du
mouvement des dislocations dans le volume et de leur e´mergence a` la surface. Le
but est de confronter ces re´sultats expe´rimentaux et les nouvelles informations
qu’ils nous apportent, aux toutes dernie`res simulations atomistiques ab initio
utilisant la DFT [47,48] et en simulations atomistiques Bond-Order Potentials
(BOP) [51, 57, 58], expe´riences et simulations pre´sentent le fort inte´reˆt d’eˆtre
aux meˆmes e´chelles spatiales.
2.2 Protocoles expe´rimentaux
Les essais de de´formation ont e´te´ re´alise´s sur le banc expe´rimental Nano-
plast [6] qui permet de de´former sous ultra vide (≈5× 10−11 mbar) des e´chan-
tillons en compression a` diffe´rentes tempe´ratures, tout en observant in situ la
surface par microscopie champ proche (AFM, STM). La surface d’observation
des monocristaux de niobium est de type {111}. Des cycles de pre´paration
optimum de surface (bombardement ionique de 10 min et recuit a` 1000°C pen-
dant 2h), permettant d’atteindre la re´solution atomique en surface, ont e´te´ mis
au point et rappele´s au Chap. 1. Ces cycles de pre´paration permettent d’ob-
tenir une surface non oxyde´e, pre´sentant de larges terrasses (>50 nm) avec la
re´solution atomique de la cristallographie de surface.
La ge´ome´trie de nos e´chantillons est pre´sente´e en Fig. 2.10. Les dimen-
sions nominales des e´chantillons sont de 2 × 2 mm2 de section et de 6 mm
de longueur. La contrainte de compression σ est applique´e suivant la direction
[1¯12]. En Fig. 2.10 est e´galement sche´matise´e une trace de glissement cre´e´e par
le mouvement d’une dislocation vis dans un plan de glissement repre´sente´ en
rouge. La trace de glissement fait avec l’axe de compression [1¯12] un angle θ,
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Figure 2.10 – Ge´ome´trie des e´chantillons, dislocation vis de vecteur de Burgers
−→
b
et sa trace de glissement (le plan de glissement est en rouge). La contrainte σ est
applique´e suivant la direction [1¯12]. L’angle θ est de´fini par la trace de glissement et
l’axe de compression [1¯12]. La surface est oriente´e suivant la direction [11¯1].
angle qui sera utilise´ par la suite dans la proce´dure expe´rimentale d’analyse
des traces de glissement (de´crite dans la partie 2.4.1).
Les plans de glissement les plus fre´quemment mentionne´s dans la litte´ra-
ture associe´s au vecteur de Burgers a/2[111] sont donne´s en Tab. 2.1, ainsi
que les facteurs de Schmid correspondants. Les syste`mes de glissement ayant
pour vecteur de Burgers a/2[111¯] sont e´quivalents a` ceux de vecteur de Bur-
gers a/2[111] et n’ont donc pas e´te´ reporte´s. A noter que, pour ces conditions
d’orientations, les syste`mes a/2[111](1¯01) et a/2[111](2¯11) ont des facteurs de
Schmid tre`s proches, qui ne diffe`rent pas de plus de 5%, et que le MRSSP
co¨ıncide avec le plan (5¯14) (χ =11°).
Vecteur de Burgers Plan de glissement Facteur de Schmid
a
2[111]
(1¯01) 0.41
(2¯11) 0.39
(112¯) 0.31
(1¯10) 0.27
(01¯1) 0.14
Tableau 2.1 – Facteur de Schmid des syste`mes de glissement de vecteur de Burgers
a/2[111], pour un axe de compression suivant [1¯12].
Les e´chantillons ont e´te´ de´forme´s a` trois tempe´ratures : 293 K, 200 K et
90 K, infe´rieures a` la tempe´rature athermique du niobium (Ta ≈ 380 K), la
dernie`re tempe´rature e´tant en dessous de Tc ≈ 175 K). Les e´chantillons sont
refroidis par l’interme´diaire d’un cryostat contenant de l’azote liquide pour
atteindre 200 K et de l’he´lium liquide pour atteindre 90 K. A noter qu’en rai-
son des pertes thermiques, principalement lie´es au cryostat et au syste`me de
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compression, la tempe´rature de 90 K est la tempe´rature la plus basse que l’on
puisse, pour l’instant, atteindre avec le dispositif actuel. La de´formation est as-
sure´e, dans un premier temps, par deux moteurs externes en configuration sy-
me´trique par rapport a` l’e´chantillon. La platine du microscope est, au cours de
cette premie`re e´tape, relie´e me´caniquement au baˆti ce qui, duˆ aux diverses vi-
brations parasites, n’autorise pas l’observation par microscopie champ proche.
Lorsque la zone de contrainte/de´formation d’inte´reˆt est atteinte, les moteurs
externes sont de´sengage´s, tout en maintenant la contrainte sur l’e´chantillon.
La platine supportant le microscope champ proche et l’ensemble du disposi-
tif de compression est alors de´solidarise´e du baˆti et tenue en suspension par
un syste`me assurant l’amortissement des vibrations. Des actionneurs pie´zo-
e´lectriques sont ensuite utilise´s pour poursuivre la de´formation in situ. Ils sont
dispose´s syme´triquement par rapport a` l’e´chantillon afin de limiter la de´rive
me´canique lors de l’imagerie de la surface par AFM/STM 1. Les e´chantillons
sont de´forme´s a` une vitesse de de´formation nominale d’environ 10−5s−1.
2.3 De´termination expe´rimentale du vecteur
de Burgers
Une dislocation est de´finie par son vecteur de Burgers
−→
b et son vecteur
de ligne
−→
l . L’angle entre
−→
b et
−→
l de´termine son caracte`re : celle-ci est dite
vis, lorsque son vecteur de Burgers
−→
b est paralle`le a` son vecteur de ligne
−→
l ,
coin, lorsque son vecteur de Burgers
−→
b est perpendiculaire a` son vecteur de
ligne
−→
l et mixte, dans tous les autres cas. Lorsqu’une dislocation e´merge a`
la surface d’un e´chantillon, elle cisaille celle-ci d’une translation correspondant
a` son vecteur de Burgers
−→
b . Cette translation peut se de´composer en une
composante hors-plan (marche en surface) correspondant a` la projection de
son vecteur de Burgers
−→
b suivant la normale au plan de la surface et en
une composante de cisaillement dans le plan de la surface correspondant a` la
projection de son vecteur de Burgers
−→
b dans celle-ci.
Expe´rimentalement, la microscopie STM permet d’obtenir une re´solution
hors-plan infe´rieure a` 15 pm. Les Fig. 2.11a et 2.11b pre´sentent des images en
mode topographique et en mode signal d’erreur d’une trace de glissement obte-
nue par de´formation a` la tempe´rature ambiante sous une contrainte de re´solue
τ = 35 MPa. On retrouve ici en surface la structure atomique reconstruite
(2× 2) de´crite au Chap. 1 La trace de glissement va du coin supe´rieur gauche
jusqu’au milieu de l’image et est associe´e au plan (1¯01), les autres traces de
surface (plus particulie`rement visibles en Fig. 2.11b) e´tant des marches vici-
nales de la surface du Nb(11¯1). A l’extre´mite´ de cette trace de glissement se
trouve la dislocation qui l’a cre´e´e (c.f. Fig. 2.11a et 2.11b). On remarque sur
1. Le syste`me de compression et de mise en tempe´rature sont de´taille´s dans [6] et dans
[59]
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la Fig. 2.11a une e´volution du contraste (clair → sombre) qui traduit la mon-
te´e en he´lice lie´e a` la composante hors-plan du vecteur de Burgers de cette
dislocation. Un profil hors-plan de la surface re´alise´ perpendiculairement a` la
trace de glissement (traitille´s blancs Fig. 2.11a) est pre´sente´ en Fig. 2.11c. La
hauteur de la trace de glissement, correspondant a` la composante hors-plan du
vecteur de Burgers de la dislocation, est de 97 pm, soit 0, 294a [11¯1]√3 .
10 nm
[1¯12]
[1¯1¯0]
(a)
10 nm
[1¯12]
[1¯1¯0]
(b)
0 2 4 6 8 10 12 14
0,00
0,05
0,10
0,15
(nm)
z
(n
m
)
97 pm
(c)
Figure 2.11 – Surface Nb(11¯1), apre`s de´formation, pre´sentant une trace de glisse-
ment arreˆte´e au milieu des images STM : (a) mode topographique, (b) mode signal
d’erreur (observation a` 293 K, τ = 35 MPa). En (c), profil hors-plan re´alise´ selon les
traitille´s sur l’image topographique en (a).
Afin d’acce´der a` une de´termination comple`te du vecteur de Burgers
−→
b ,
il est ne´cessaire de connaˆıtre la composante de cisaillement dans le plan de
la surface. Ce cisaillement dans le plan de la surface peut eˆtre de´termine´ di-
rectement a` partir de l’image STM en mesurant le de´placement des range´es
atomiques de part et d’autre de la trace de glissement. Cette me´thode s’ave`re
toutefois tre`s peu pre´cise. Afin d’obtenir une meilleure re´solution, nous avons
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opte´ 2 pour une technique utilise´e en imagerie haute re´solution MET. Cette
me´thode est base´e sur la de´termination des champs de de´placement a` partir de
la transforme´e de Fourier (Fig. 2.12a) de l’image de la surface en mode signal
d’erreur (Fig. 2.11b). Le champ de de´placement, calcule´ avec le module Geo-
metric Phase Analysis (GPA) du programme DigitalMicrograph, suivant une
direction cristallographique particulie`re est obtenue a` partir de son spot (’vec-
teur de diffraction’) correspondant de la transforme´e de Fourier (Fig. 2.12a).
La variation du champ de de´placement duˆ a` la trace de glissement sur la sur-
face expe´rimentale est alors de´termine´e en chaque point par comparaison avec
le champ de de´placement obtenu a` partir d’une image simule´e d’une surface
parfaite. A noter que la transforme´e de Fourier inverse utilisant le meˆme spot
donne une image des range´es atomiques correspondantes.
En Fig.2.12b et 2.12c sont reporte´s une visualisation des champs de de´-
placement obtenus suivant les directions [121] et [101¯], respectivement. Celle
suivant [121] (Fig.2.12b) a e´te´ obtenue a` partir du spot [121] encadre´ en Fig.
2.12a et celle suivant [101¯] (Fig.2.12c) a` partir du spot [101¯] (encadre´ en Fig.
2.12a). Sur la cartographie du champ de de´placement suivant [121] (Fig. 2.12b),
on observe clairement une variation abrupte du contraste de part et d’autre
de la trace de glissement, tandis que le contraste associe´ au champ de de´-
placement suivant [101¯] (Fig. 2.12c) reste le meˆme. Les profils du champ de
de´placement suivant les traitille´s verts (Fig. 2.12b) et bleus (Fig. 2.12c) sont
pre´sente´s en Fig. 2.12d. La variation du champ de de´placement au franchis-
sement de la trace de glissement suivant [121] (courbe verte) est de 0,26 nm,
soit 0, 79a[121]/√6, tandis que, suivant [101¯], cette variation peut eˆtre raisonna-
blement conside´re´e comme nulle (courbe en bleu). Les vecteurs [121] et [101¯]
formant une base du plan vectoriel de la surface (11¯1), on de´termine ainsi aise´-
ment que la projection dans le plan de la surface (11¯1) du vecteur de Burgers
de la dislocation situe´e a` l’extre´mite´ de la trace de glissement est de 0,26 nm
suivant [121]. A partir des composantes vectorielles hors-plan et dans le plan
mesure´es expe´rimentalement, on obtient comme cisaillement global du cristal,
i.e. comme vecteur de Burgers de la dislocation :
−→
b = 0, 294× a√
3
11¯
1
+ 0, 79× a√
6
12
1
+ 0× a√
2
10
1¯
 (2.1)
≈ a2
0, 980, 95
0, 98
 (2.2)
∼ a2
11
1
 (2.3)
On retrouve donc ici, sans grande surprise pour un me´tal BCC, un vecteur
2. En collaboration avec Fre´de´ric Pailloux (Institut Pprime).
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de Burgers de type a/2 < 111 >, de´termine´ expe´rimentalement depuis bien
longtemps en MET [60]. Ce que nous venons simplement de montrer ici est
qu’il est dore´navant possible dans le cas de mate´riaux cristallins pouvant eˆtre
’difficilement observe´s’ en MET et lorsque la cristallographie atomique de sur-
face peut eˆtre obtenue, de de´terminer a` partir d’observations STM les vecteurs
de Burgers des dislocations a` la fois en norme et en direction. Notons e´gale-
ment que les observations en MET autorisant une de´termination des vecteurs
de Burgers a` la fois en norme et en direction sont ge´ne´ralement complexes a`
mettre en œuvre et requie`rent des techniques de caracte´risation sophistique´es
comme le LACBED [61] ou de simulations d’images ’en faisceau faible’ dans le
cas de dislocations dissocie´es [62]. Enfin, cela permet dans le cas ou` des e´chan-
tillons monocristallins sont de´forme´s en orientation syme´trique avec plusieurs
vecteurs de Burgers actifs, de connaˆıtre pre´cise´ment le vecteur de Burgers as-
socie´ de chaque trace de glissement.
Pour conclure, il a e´te´ montre´, dans le chapitre pre´ce´dent, que la structure
atomique de la surface Nb{111} e´tait accessible par STM pour des conditions
de pre´paration de surface spe´cifiques. Graˆce au dispositif unique de compres-
sion de´veloppe´ au laboratoire (banc d’essais Nanoplast), cette re´solution n’est
pas alte´re´e lorsque l’e´chantillon est mis sous contrainte et/ou en tempe´rature,
autorisant ainsi des observations de dislocations e´mergentes et de leurs traces
de glissement e´ventuelles sous diverses conditions expe´rimentales. La re´solu-
tion atomique de la structure de surface a permis, en utilisant une proce´dure
d’extraction des champs de de´placement de´veloppe´e dans le cadre de la ME-
THR, de de´terminer les vecteurs de Burgers de ces dislocations e´mergentes.
Il apparaˆıt donc que, dans le cadre de la pre´sente e´tude, la configuration de
cœur des dislocations vis dans le Nb n’est pas directement accessible expe´ri-
mentalement. Nous allons cependant montrer, dans ce qui suit, qu’une analyse
indirecte a` partir des traces de glissement a` l’e´chelle atomique peut ne´anmoins
apporter des informations de´cisives relatives aux cœurs des dislocations dans
le Nb.
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Figure 2.12 – Champ de de´placement dans le plan obtenu a` partir de l’image en
Fig. 2.11. En (a), la transforme´e de Fourier de l’image en Fig. 2.11b (les encadre´s
indiquent les spots utilise´s pour les images (b) et (c)). (b) Champ de de´placement
suivant [121] et (c) suivant [101¯]. (Calcul re´alise´ avec le module GPA du programme
DigitalMicrograph). En (d), profils des champs de de´placement re´alise´s selon les
traitille´s sur les images (a) et (b).
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2.4 Analyse des traces de glissement
D’une manie`re ge´ne´rale, nous verrons par la suite que les images STM
montrent que les traces de glissement, meˆme a` l’e´chelle atomique, ont un aspect
sinueux ne pouvant eˆtre associe´ a` un plan unique (voir pour exemple la Fig.
2.16). Il convient donc de de´finir en premier lieu une me´thode d’analyse qui
permette d’identifier sans ambigu¨ıte´ a` l’e´chelle atomique les diffe´rents plans
associe´s aux mouvements des dislocations. Nous pre´sentons donc, ci-dessous,
avant les re´sultats expe´rimentaux, le protocole d’analyse adopte´.
2.4.1 Protocole d’analyse
Les plans d’inte´reˆt associe´s a` un axe de compression [1¯12] sont (1¯01), (2¯11),
(112¯), (1¯10) et (01¯1), qui sont ceux de facteur de Schmid les plus e´leve´s pour
des dislocations de vecteur de Burgers a/2[111] (Tab. 2.1). A toute e´chelle d’ob-
servation supe´rieure a` l’e´chelle atomique, lorsque le mouvement d’une dislo-
cation est confine´ dans un seul plan, l’intersection de son plan de glissement
avec la surface d’observation, correspondant a` une trace de glissement, appa-
raˆıt comme une droite que l’on peut caracte´riser par l’angle macroscopique θ
qu’elle fait avec l’axe de compression (Tab. 2.2). Cependant, a` l’e´chelle ato-
mique, cette meˆme trace de glissement doit ne´cessairement respecter la cris-
tallographie de surface (Fig. 2.13) et n’apparaˆıt plus ne´cessairement comme
une droite (Fig. 2.14). Sur cette figure sont repre´sente´es a` l’e´chelle atomique
Vecteur de Burgers Plan de glissement θ
a
2[111]
(1¯01) 60°
(2¯11) 71°
(112¯) 49°
(1¯10) 90°
(01¯1) 30°
Tableau 2.2 – Angle θ des traces de glissement avec l’axe de compression [1¯12],
pour chaque syste`me de glissement possible.
les traces de glissement des diffe´rents plans conside´re´s, ainsi que l’angle macro-
scopique θ associe´. Chacun des plans donne lieu a` un motif atomique diffe´rent,
celui-ci pouvant aussi eˆtre une combinaison de motifs d’autres plans.
L’analyse d’une trace de glissement consistant a` suivre les atomes en bord
de celle-ci, il serait possible de faire une analyse statistique de l’apparition de
chacun de ces motifs le long de la trace de glissement. Cette analyse apparaˆıt
toutefois tre`s subjective a` cause de l’imbrication des motifs. Nous avons donc
choisi une me´thode plus globale qui s’appuie, comme pour les traces macrosco-
piques, sur l’angle mesure´ entre la trace de glissement a` l’e´chelle atomique et
42
CHAPITRE 2. PLASTICITE´ DANS LES BCC A` L’E´CHELLE
ATOMIQUE
5 nm
(11¯1)
[1¯12]
[1¯
1¯0
]
[¯101
]
[2¯1¯
1]
[121]
[011]
Figure 2.13 – Surface Nb(11¯1) pre´sentant une reconstruction (2×2). Les directions
denses de la surface sont rappele´es. (Observation STM en mode signal d’erreur).
Figure 2.14 – Sche´ma a` l’e´chelle atomique de traces, avec p la pe´riode du motif ato-
mique, pour diffe´rents plans pouvant eˆtre associe´s aux traces de glissement. L’angle
macroscopique θ de chaque trace de glissement est rappele´.
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l’axe de compression (voir les angles θ en Fig. 2.14). Il est facile de voir sur la
Fig. 2.14 que les traces de glissement a` 30° (direction [01¯1¯]) et a` 90° (direction
[1¯1¯0], correspondant aux plans (01¯1) et (1¯10) sont obtenus de`s un seul pas ato-
mique, tandis qu’une trace de glissement a` 60° (plan [1¯1¯0]) ne´cessite au moins
la combinaison de deux pas atomiques suivant les directions [1¯1¯0] et [01¯1¯]. Pour
les traces a` 49° et 71°, correspondant aux plans (112¯) et (2¯11), il est alors ne´ces-
saire de faire intervenir trois pas atomiques associant un pas atomique suivant
[1¯1¯0] et deux pas atomiques suivant [01¯1¯] ou un pas atomique suivant [01¯1¯] et
deux pas atomiques suivant [1¯1¯0]. Cela implique donc pour cette me´thode que
le nombre de pas atomiques conse´cutifs minimum permettant d’obtenir sur une
trace de glissement les cinq motifs correspondant aux diffe´rents plans, doit eˆtre
un multiple commun (PPCM : plus petit commun multiple) de 1, 2, 3, soit 6.
Cela implique, re´ciproquement l’unicite´ du motif associe´ a` cet angle c’est a` dire
du plan, pour toute se´quence de six pas atomiques correspondant exactement
a` un des angles pre´ce´demment cite´s (voir Fig. 2.14 et 2.15). Une se´quence de 6
pas atomiques correspond a` une longueur maximale de 6
√
2a = 5, 6nm le long
d’une trace de glissement. Une de´monstration plus comple`te peut eˆtre trouve´e
dans l’Annexe A.
L’analyse des plans associe´s a` une trace de glissement se fait alors tout sim-
plement en la divisant, a` partir d’une origine ale´atoire, en segments successifs
de six pas atomiques. L’angle que fait chacun de ces segments avec l’axe de
compression est mesure´ et a` chaque segment est associe´ le plan correspondant
a` cet angle.
Figure 2.15 – Exemple ide´alise´ de l’analyse d’une trace de glissement a` l’e´chelle
atomique avec un pas i = 6.
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2.4.2 Re´sultats a` 200 K et 293 K
Les images STM pre´sente´es en Fig. 2.16 sont caracte´ristiques des traces de
glissement observe´es a` 200 K et 293 K. A noter que ces deux figures ne sont
pas a` la meˆme e´chelle. Ces images ont e´te´ obtenues a` des contraintes projete´es
de τ = 68 MPa et τ = 35 MPa. En Fig. 2.16a, les lignes fines en diagonale
20 nm
[1¯12]
[1¯1¯0]
(a)
10 nm
[1¯12]
[1¯1¯0]
(b)
0 10 20 30 40 50 60 70
0
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0,5
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(c)
Figure 2.16 – Surface Nb(11¯1) apre`s de´formation, pre´sentant plusieurs traces de
glissement. (a) observation STM a` 200 K, τ = 68 MPa et (b) observation STM a`
293 K, τ = 35 MPa). En (c) les profils hors-plan re´alise´s suivant les traitille´s.
sont des traces de glissement, tandis que la ligne e´paisse (en bas a` droite)
est une marche vicinale compose´e de plusieurs marches atomiques. On remar-
quera, bien que l’image ait e´te´ re´alise´e a` basse tempe´rature (cryostat) et sous
contrainte (syste`me de compression), l’extreˆme ’finesse’ de la structure ato-
mique de surface permettant de suivre atome par atome le bord des traces de
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glissement. De plus, la presque parfaite cristallographie de surface re´ve`le non
seulement une tre`s faible pollution de surface, mais e´galement la grande purete´
chimique de nos e´chantillons. Les re´sultats obtenus aux deux tempe´ratures sont
tre`s similaires et nous ne pre´senterons donc par la suite que ceux obtenus a`
200 K, ceux-ci e´tant plus complets. D’une manie`re ge´ne´rale, la de´formation est
relativement he´te´roge`ne et les traces de glissement analyse´es sont souvent lo-
calise´es dans une meˆme zone, de l’ordre d’une centaine de nanome`tres de large.
Comme nous l’avions indique´ au de´but de la partie 2.4, les traces de glis-
sement apparaissent sinueuses re´ve´lant ainsi qu’elles appartiennent ne´cessai-
rement a` plusieurs plans cristallographiques. Certaines traces de glissement
traversent toute l’image, tandis que d’autres s’arreˆtent a` l’inte´rieur de celle-ci.
Il est clair que, dans ce cas, la trace de glissement se termine sur une dislocation
qui vient e´merge´e en surface et dont la pre´sence sous celle-ci pourrait eˆtre a`
l’origine du le´ger renforcement du contraste des atomes situe´s un peu au dela` de
la trace de glissement, ceci e´tant plus particulie`rement visible sur la Fig. 2.16b.
Les syste`mes syme´triques de vecteurs de Burgers a/2[111] et a/2[111¯] ont e´te´ ob-
serve´s. Cependant, dans un souci de simplification et surtout de clarte´, nous
ne reporterons que les re´sultats relatifs aux syste`mes ayant comme vecteur de
Burgers a/2[111]. Afin de ve´rifier qu’il n’y a pas de diffusion des atomes le long
des traces de glissement, comme cela a pu eˆtre observe´ sur l’or par exemple [63],
la meˆme zone a e´te´ image´e successivement pour diffe´rents temps. Aucun chan-
gement notable n’e´tant a priori de´tecte´ sur plusieurs heures, on peut affirmer
que le caracte`re sinueux des traces de glissement ne re´sulte pas d’une e´ventuelle
diffusion atomique le long des traces de glissement 3. La Fig. 2.16c montre les
profils hors plan du relief des surfaces des Fig. 2.16a (ligne verte) et 2.16b (en
bleue), re´alise´s de la droite vers la gauche le long des lignes traitille´es. Les
petites oscillations, notamment visibles a` 200 K, proviennent de la structure
atomique des surfaces, tandis que les marches d’environ 0,1 nm de hauteur sont
produites a` chaque passage d’une trace de glissement. Ainsi chaque trace de
glissement re´sulte du passage d’une seule dislocation. L’angle moyen de chaque
trace de glissement va de 56, 3° a` 69, 2°, avec une moyenne autour de 61, 3°. A
noter que l’utilisation de la cristallographie de surface permet de de´terminer
tre`s pre´cise´ment la direction de l’axe de compression, ainsi que l’orientation
moyenne des traces de glissement. Ces angles indiquent, encore une fois, que les
traces de glissement re´sultent ne´cessairement d’une combinaison de plusieurs
plans, puisqu’ils ne correspondent a` aucun plan cristallographique. Ils ne cor-
respondent pas non plus au MRSSP (63, 7°). Cependant, comme l’angle moyen
(61, 3°) est supe´rieur a` 60°, il apparaˆıt que la direction de glissement dans le
sens maclage est plus abondante et, par conse´quent, plus favorable pour nos
3. Nous verrons dans le Chap. 3 que l’interaction entre une trace de glissement arreˆte´e et
une terrasse vicinale peu entrainer la disparition de la terrasse, certainement par diffusion.
Cependant cela n’affecte pas la trace de glissement, ne remettant pas en cause l’absence de
diffusion le long des traces de glissement.
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conditions expe´rimentales. Il n’en reste pas moins qu’avec un angle infe´rieur
a` 60°, certaines traces de glissement indiquent que du glissement dans le sens
antimaclage se produit e´galement.
En Fig. 2.17 sont pre´sente´s les re´sultats de l’analyse (de´crite dans la partie
2.4.1) des traces de glissement observe´es a` la re´solution atomique. La longueur
totale de traces de glissement analyse´e est d’environ 352 nm et celles-ci ont une
longueur moyenne d’environ 44 nm. Ces longueurs peuvent certes apparaˆıtre
comme relativement faibles, mais a` l’e´chelle atomique et afin de bien suivre
le contour des traces de glissement, elles correspondent en fait a` l’analyse de
plusieurs centaines d’images STM. Nous avons ve´rifie´ sur quelques traces de
glissement que le choix de l’origine du de´coupage en segments de six pas ato-
miques n’avait pas d’influence notable sur les re´sultats.
Figure 2.17 – Proportion des traces de glissement (a` 200 K) en fonction des plans
associe´s, les traitille´s donnent les proportions moyennes de chaque plan et L la
longueur des traces.
La proportion de plans pouvant eˆtre associe´e a` une trace de glissement
est tre`s he´te´roge`ne d’une trace de glissement a` une autre. Par exemple, pour
la trace de glissement de 17 nm (en rouge), environ 30% de sa longueur est
associe´e au plan (112¯) et tout le reste de la trace de glissement, soit 70% de
sa longueur, est associe´e au plan (1¯01). A contrario, la longueur de la trace de
glissement de 33 nm (en vert) est associe´e a` hauteur de 20% au plan (1¯01) et de
80% au plan (2¯11). A chacune de ces deux traces de glissement n’est associe´e
que deux plans, tandis que pour d’autres au moins trois plans sont identifie´s.
Nous avons ve´rifie´ que cette forte he´te´roge´ne´ite´ n’e´tait pas lie´e a` la longueur des
traces de glissement. Pour cela, sont reporte´s Fig. 2.18 les proportions des plans
(112¯), (1¯01) et (2¯11) en fonction de la longueur des traces de glissement L. Les
courbes de tendance, trace´es en pointille´s, montrent qu’a` cette tempe´rature la
longueur des traces de glissement L n’a a priori pas d’influence significative
sur les proportions des plans associe´s aux traces de glissement.
Il est important de remarquer que toutes les traces de glissement ont au
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Figure 2.18 – Proportion des traces de glissement (a` 200 K) en fonction de L pour
les plans (112¯), (1¯01) et (2¯11). Les pointille´s correspondent aux courbes de tendance
des plans (1¯01) et (2¯11) (en bleu et en rouge), et les traitille´s en rouge correspondent
a` la courbe de tendance du plan (112¯).
moins une portion de longueur correspondant au plan (1¯01). Les proportions
moyennes de longueur pouvant eˆtre attribue´es a` chacun des plans sur l’en-
semble des traces de glissement sont donne´es en traitille´s sur la Fig. 2.17. On
voit que la proportion moyenne de longueur associe´e au plan (1¯01) est pre´do-
minante avec 52%. Celles-ci sont respectivement de 18% et 30% pour les plans
(112¯) et (2¯11). Ce dernier point confirme, comme nous l’avions de´ja` pre´ce´dem-
ment de´duit de l’angle moyen des traces de glissement, que la direction (2¯11)
dite de ’maclage’ est plus favorable que celle (112¯) dite ’d’antimaclage’. En-
fin, nos re´sultats ne de´tectent aucune portion de trace de glissement pouvant
eˆtre associe´e aux plans (01¯1) et (1¯10), qui correspondrait a` du glissement dit
”anomal” sur des plans a` petit facteur de Schmid.
2.4.3 Re´sultats a` 90 K
En Fig. 2.19 est pre´sente´e la courbe contrainte-de´formation projete´es d’un
essai re´alise´ a` la tempe´rature de 90 K < Tc. L’e´chantillon a tout d’abord e´te´
de´forme´ avec les moteurs externes jusqu’au point vert ou` les moteurs ont e´te´ ar-
reˆte´s. Apre`s relaxation dans cette configuration de chargement, les moteurs ont
e´te´ de´sengage´s, visible a` une petite chute brutale de contrainte sur la courbe,
et une nouvelle relaxation de l’ensemble du syste`me de compression embarque´
est observe´e. La de´formation de l’e´chantillon est ensuite reprise avec les action-
neurs pie´zo-e´lectriques, jusqu’a` environ 2,0% de de´formation plastique projete´e
et 278 MPa de contrainte projete´e, ou` les actionneurs pie´zo-e´lectriques ont e´te´
arreˆte´s et l’e´chantillon mis a` nouveau sous condition de de´formation en relaxa-
tion. Apre`s cette de´formation et relaxation de l’e´chantillon, les images STM ont
e´te´ re´alise´es au niveau du point rouge pour une de´formation plastique projete´e
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de l’ordre de 2,7% et une contrainte projete´e d’environ 235 MPa. La vitesse
de de´formation plastique y devient en effet suffisamment petite (γ˙ ∼ 10−7s−1)
pour que la variation de contrainte soit ne´gligeable pendant les observations
STM. On remarque sur la Fig. 2.19 :
- le pied de courbe assez important duˆ a` l’alignement des diffe´rentes pie`ces du
syste`me de compression, mais dont le niveau de contrainte de l’ordre de 75
MPa n’influe pas sur les observations re´alise´es a` plus de 200 MPa,
- la petite chute de contrainte enregistre´e lors du passage moteurs-pie´zoe´lectriques
qui garantit la stabilite´ de la microstructure de dislocations sous contrainte,
- l’importance de la contrainte relaxe´e pendant la relaxation pre´ce´dant les ob-
servations STM, qui traduit le caracte`re thermiquement active´ du me´canisme
de de´formation controˆlant la plasticite´ du Nb.
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Figure 2.19 – Courbe de contrainte projete´e et de´formation projete´e de l’essai a`
90 K.
En Fig. 2.20 sont pre´sente´es des traces de glissement obtenues a` une contrainte
projete´e τ = 235 MPa, caracte´ristiques des traces de glissement observe´es a`
90 K. Encore une fois, il convient de signaler que, malgre´ les conditions
de forte contrainte (montage de compression) et de basse tempe´rature (cryo-
stat), la re´solution atomique de surface est obtenue, ce qui autorise la meˆme
analyse que pre´ce´demment des diffe´rents plans associe´s aux traces de glisse-
ment. Les traces de glissement sont ici visibles sous forme de lignes fines en
contraste clair, les traces plus e´paisses correspondant a` nouveau a` des marches
vicinales. Ces traces de glissement correspondent au syste`me de vecteur de
Burgers a/2[111], les syste`mes syme´triques de vecteur de Burgers a/2[111¯] sont
aussi observe´s. Cependant, comme pre´ce´demment, nous ne nous inte´resserons
par la suite qu’aux syste`mes de vecteur de Burgers a/2[111]. Un profil hors-plan
de la surface re´alise´ suivant les pointille´s en Fig. 2.20 est pre´sente´ en Fig. 2.21.
Ce profil ne permet plus de distinguer, comme aux tempe´ratures pre´ce´dentes
de 200 K et 293 K, le profil atomique de la surface qui apparaˆıt maintenant
comme un fond ’bruite´’, mais permet de de´terminer sans ambigu¨ıte´ que la hau-
teur des marches associe´es a` chaque trace de glissement est d’environ 100 pm,
c’est a` dire due a` l’e´mergence d’une seule dislocation. Les traces de glissement
pre´sentent toujours un caracte`re tre`s sinueux. On peut observer sur l’image en
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10 nm
[1¯12]
[1¯1¯0]
Figure 2.20 – Surface Nb(11¯1) apre`s de´formation en compression, pre´sentant plu-
sieurs traces de glissement (observation STM a` 90 K, τ = 235 MPa).
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Figure 2.21 – Profil hors-plan re´alise´ selon les traitille´s en Fig. 2.20.
Fig. 2.20 (entoure´ en gris) un changement drastique d’orientation qui pourrait
e´ventuellement correspondre a` la jonction de deux traces de glissement, par
l’annihilation des deux dislocations a` leur extre´mite´ formant un dipoˆle.
L’angle moyen des traces de glissement avec l’axe de compression est de
65, 8°. Il ne correspond donc pas au MRSSP (63, 7°), mais est au-dela` de celui-
ci indiquant des changements de plans tre`s pre´fe´rentiels dans le sens maclage.
L’analyse a` l’e´chelle atomique (en Fig. 2.22) des traces de glissement permet
de voir que maintenant seuls les plans (1¯01) et (2¯11) sont identifie´s. L’absence
des plans (112¯) confirme clairement qu’a` cette tempe´rature, le glissement des
dislocations dans le sens antimaclage est de´sormais comple`tement inhibe´. La
longueur totale de traces de glissement analyse´e est d’environ 566 nm et celles-ci
ont une longueur moyenne d’environ 45 nm. Toutes les traces de glissement ont
une portion correspondant au plan (1¯01). La proportion moyenne de longueur
de traces de glissement, traitille´s sur la Fig. 2.22, dans ce plan est de 47%
et de 53% pour le plan (2¯11). En Fig. 2.23 sont reporte´es les proportions
des plans (1¯01) et (2¯11) en fonction des longueurs L des traces de glissement
analyse´es. Les courbes de tendance, trace´es en pointille´s, montrent cette fois
que les proportions des plans (1¯01) et (2¯11) semble de´pendre de celles-ci, la
proportion des plans (1¯01) diminuant avec l’augmentation de L au profit de
celle des plans (2¯11), ceci de manie`re a` peu pre`s line´aire.
51
CHAPITRE 2. PLASTICITE´ DANS LES BCC A` L’E´CHELLE
ATOMIQUE
Figure 2.22 – Proportions des traces de glissement apre`s de´formation a` 90 K, en
fonction des plans associe´s. Les traitille´s donnent les proportions moyennes de chaque
plan et L la longueur de chaque trace.
Figure 2.23 – Proportion des traces de glissement apre`s de´formation a` 90 K, en
fonction de L pour les plans (1¯01) et (2¯11). Les pointille´s correspondent aux courbes
de tendance.
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2.4.4 Discussion
A l’issue de de´formations plastique a` 90 K, 200 K et 293 K, des traces de
glissement ont pu eˆtre e´tudie´es a` l’e´chelle atomique. Il est important de no-
ter que les traces de glissement que nous avons observe´es re´ve`lent le passage
d’une seule dislocation de vecteur de Burgers a/2[111] ou a/2[111¯]. Elles sont
ondule´es indiquant de nombreux changements de plans de glissement. Leur
plan de glissement moyen n’est pas de type {110} ou {112}, ce que Taylor et
Elam [2] avait appele´ ”pencil glide”. Aucune pe´riodicite´ dans ces ondulations
n’est pre´sente, montrant le caracte`re ale´atoire d’une activation thermique des
changements de plans. Notre analyse a` l’e´chelle atomique re´ve`le que toutes les
traces de glissement ont des portions associe´es au glissement dans le plan (1¯01)
sur plusieurs nanome`tres.
A haute tempe´rature (293 K et 200 K>Tc), la proportion moyenne correspon-
dant au plan (1¯01) (52% de la longueur des traces de glissement) est supe´rieure
a` celle du plan (2¯11) (30% de la longueur des traces de glissement), alors meˆme
que les facteurs de Schmid des syste`mes de glissement associe´s sont e´gaux a`
moins de 5% pre`s. Le plan d’antimaclage (112¯) a avec une proportion moyenne
de 18%.
A basse tempe´rature (< Tc)), le plan d’antimaclage (112¯) n’est plus active´,
en accord avec les observations faites dans la litte´rature [1]. La proportion
moyenne du plan de maclage (2¯11) (53%) devient plus e´leve´e que celle du plan
(1¯01) (47%).
Tout d’abord, les traces de glissement ne re´ve´lant le passage que d’une
seule dislocation pose la question des sources de dislocation en volume. En
Fig. 2.24 sont sche´matise´es des dislocations issues d’une source de Frank-Read
proche d’une surface (la Fig. est extraite de [64]). A chaque fois que la source
”cycle”, une dislocation est ge´ne´re´e dans le meˆme plan de glissement. Les par-
ties mixtes et coins sont confine´s dans leur plan de glissement mais les parties
vis des dislocations peuvent en de´vier, ce qui est sche´matise´ par des fle`ches
en Fig. 2.24. On s’attend alors a` avoir en surface une structure de traces de
glissement en ”bow tie” (Fig. 2.24), avec un empilement en surface des traces
de glissement des parties mixtes des dislocations et une dispersion de traces
de glissement ondule´es induites par les parties vis des dislocations. Cela a e´te´
observe´ [64] par AFM a` la surface de monocristaux de Fe80Al20 de´forme´s en
compression a` tempe´rature ambiante. Un autre type de source de dislocation
est celui observe´ par Caillard et al. [65] dans des monocristaux de Fe de´forme´s
a` tempe´rature ambiante et observe´s en MET (sche´matise´e en Fig. 2.25 extraite
de cette publication). Les lignes des dislocations sont en couleur et nume´ro-
te´es en fonction des e´tapes du clyclage de la source. Le point au centre est un
point d’e´pinglage de la dislocation. Sous l’effet de la contrainte, la dislocation
se de´place suivant les fle`ches laissant des traces de glissement aux surfaces de
l’e´chantillon. La trace de glissement est associe´e a` un seul plan de glissement
(en Fig. 2.25 le plan de glissement (1¯10)) quand la dislocation est mixte et a`
plusieurs plans de glissement (en Fig. 2.25 des plans de types {112}, compose´s
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Figure 2.24 – Structure de traces de glissement en ”bow tie”induit par les boucles de
dislocations issues d’une source de Frank-Read. Les fle`ches indiquent le mouvement
des dislocations.
de plans de glissement de type {110}) quand la dislocation est vis. Ce type
de source ge´ne`re des traces de glissement proches les unes des autres et possi-
blement ondule´es. Cependant, elle ne´cessite que la dislocation traverse tout le
cristal pour cycler.
Nos observations STM, ne re´ve`lent pas de ”bow tie” et principalement des
petites traces de glissement (environ 45 nm en moyenne). On ne peut donc pas
les associer a` des sources de Frank-Read ou aux sources observe´es par Caillard
et al.. La question des sources de dislocations reste ouverte, au vu de nos ob-
servations a` l’e´chelle atomique.
Figure 2.25 – Source de dislocations observe´e par Caillard et al. [65] dans une lame
mince de Fe de´forme´es a` tempe´rature ambiante. Les lignes des dislocations sont en
couleur et nume´rote´es en fonction des e´tapes du clyclage de la source. Le point au
centre est un point d’e´pinglage de la dislocation. Les fle`ches indiquent le mouvement
des dislocations.
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L’analyse a` l’e´chelle atomique des traces de glissement a permis de de´-
terminer les proportions des plans associe´s a` celles-ci. Or, dans la partie 2.1,
nous avions pre´cise´ que le cœur des dislocations vis influenc¸ait leur glissement.
En Fig. 2.26 sont pre´sente´s les glissements associe´s a` un cœur compact (en
(a)) et a` un cœur de´ge´ne´re´ (en (b)) d’une dislocation vis. Les extensions des
structures de cœur dans les plans {110} sont sche´matise´es par des traits. Le
passage d’une range´e dense < 111 > a` la suivante ne peut se faire que suivant
ces extensions. Les nume´ros en Fig. 2.26 indiquent les e´tapes du passage de
trois range´es atomiques denses. En Fig. 2.26a, le cœur compact peut glisser
dans tous les plans de glissement {110} en zone. Ainsi, a` l’e´tape (2), il peut
rester dans le meˆme plan de glissement qu’en (1). A contrario, en Fig. 2.26b, le
cœur de´ge´ne´re´ ne peut glisser que dans trois des plans de glissement {110} en
zone. Apre`s l’e´tape (1), le cœur de la dislocation ne peut maintenant glisser, a`
l’e´tape (2), que dans les trois autres plans de glissement {110} en zone.
(a)
(b)
Figure 2.26 – Glissement d’une dislocation vis avec un cœur compact (en (a)) et un
cœur de´ge´ne´re´ (en (b)). Les extensions des structures de cœur dans les plans {110}
sont sche´matise´es par des traits.
Toutes les traces de glissement observe´es ont des portions associe´es au glis-
sement dans le plan (1¯01). Cela nous donne une indication sur la structure
de cœur des dislocations vis, confirmant la structure de cœur compact (qui
permet le glissement dans un meˆme plan de glissement {110}) obtenue par les
simulations atomistiques ab initio en DFT, hors contrainte.
En Fig. 2.27 sont pre´sente´es les zones explore´es par les dislocations. Une
dislocation vis vue de dessus est sche´matise´e par un triangle. Les atomes en
blanc, gris et noir correspondent a` trois plans (111) successifs. Les traits de
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couleur indiquent les plans de type {110} et {112} en zone, et les fle`ches noires
indiquent la compression dans ce plan. Il ressort qu’aux tempe´ratures e´tudie´es
(90 K, 200 K et 293 K), les dislocations n’explorent pas les meˆmes zones :
— A 200 K et 293 K, les dislocations explorent une zone (en gris en Fig.
2.27) comprise entre les plans (112¯) et (2¯11) (en rouge en Fig. 2.27).
— A 90 K, les dislocations explorent une zone (en hachure´e en Fig. 2.27)
comprise entre les plans (1¯01) et (2¯11) (en rouge en Fig. 2.27).
En conside´rant que les glissements e´le´mentaires se font dans les plans de
type {110}, les plans de type {112} conside´re´s doivent eˆtre de´compose´s en
plans de glissement : (1¯01) et (1¯10) pour le plan (2¯11), et (1¯01) et (01¯1) pour
le plan (112¯). Le glissement ”anomal” a donc lieu mais sur des distances e´le´-
mentaires qui ne permettent pas d’identifier ces plans. A 200 K et 293 K, on
peut estimer qu’il y a 76% des e´ve´nements e´le´mentaires qui ont eu lieu sur le
plan de glissement (1¯01), 15% sur le plan de glissement (1¯10) et 9% sur le plan
de glissement (01¯1). Et a` 90 K, on peut estimer qu’il y a 73,5% dans le plan
de glissement (1¯01), 26,5% dans le plan de glissement (1¯10) et 0% dans le plan
de glissement (01¯1). Les facteurs de Schmid associe´s aux plans de glissement
(1¯01), (1¯10) et (01¯1) sont 0,41, 0,27 et 0,14, respectivement. On retrouve alors
l’ordre des facteurs de Schmid associe´s aux syste`mes de glissement de ces plans
de glissement. Aux deux plages de tempe´rature (90 K< Tc et 200 K, 293 K
> Tc), les proportions de glissement dans le plan (1¯01) sont les meˆmes. En re-
vanche, on ne trouve pas, a` 90 K, de proportion associe´e au plan de glissement
(01¯1) et la proportion associe´e au plan de glissement (1¯10) est plus importante.
Ces diffe´rences peuvent provenir de la trajectoire prise par la dislocation vis
pour passer d’une range´e dense < 111 > a` la suivante. Au dessus de Tc, celle-ci
serait proche d’une ligne droite contenue dans le plan de glissement de type
{110}. La loi de Schmid revenant a` projeter la contrainte applique´e sur le plan
de glissement, celle-ci serait valide pour ces tempe´ratures. En dessous de Tc, la
trajectoire prise par la dislocation vis ne serait pas une ligne droite, expliquant
la de´viation a` la loi de Schmid a` basse tempe´rature.
Dezerald et al. [56] ont de´termine´ par simulations atomistiques ab initio en
DFT que la trajectoire prise par la dislocation vis pour passer d’une range´e
dense < 111 > a` la suivante e´tait courbe et non une ligne droite contenue
dans le plan de glissement de type {110}. En Fig. 2.28 sont sche´matise´es les
trajectoires (traits bleus) prises par une dislocation vis (triangles bleus) de
vecteur de Burgers a/2[111] pour glisser dans les plans {110} en zone. Les
atomes en blanc, gris et noir correspondent a` trois plans (111) successifs. La
trajectoire est caracte´rise´e par un angle α, angle entre le plan de glissement de
type {110} et la premie`re section de la trajectoire. L’allure de la trajectoire ne
de´pend pas du mate´riau, seule l’amplitude, caracte´rise´e par l’angle α, varie de
−1, 7° pour le Fe a` −21, 7° pour le Nb.
Dezerald et al. proposent de modifier la loi de Schmid en projetant la
contrainte applique´e sur la premie`re section de la trajectoire des dislocations
vis plutoˆt que sur le plan de glissement. On peut de´terminer les facteurs m′ de
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Figure 2.27 – Dislocation vis, de vecteur de Burgers a/2[111], vue de dessus. Les
atomes de trois plans (111) successifs sont en blanc, gris et noir. Les fle`ches noires
indiquent la compression dans ce plan induit par une compression suivant l’axe [1¯12].
Figure 2.28 – Trajectoires (traits bleus) d’une dislocation vis (triangles bleus) de
vecteur de Burgers a/2[111] pour glisser dans les plans {110} en zone. Les atomes de
trois plans (111) successifs sont en blanc, gris et noir.
la loi de Schmid modifie´e, comme :
m′ = cos(φ). cos(β) (2.4)
avec φ l’angle entre l’axe de compression et le vecteur de Burgers, et β l’angle
entre l’axe de compression et la trajectoire des dislocations vis. Le coefficient
projecteur cos(β) de la contrainte applique´e sur la premie`re section de la tra-
jectoire des dislocations vis peut eˆtre de´compose´, donnant :
m′ = cos(φ). cos(γ). cos(ξ + α) (2.5)
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avec γ l’angle entre l’axe de compression et la direction du MRSSP, et ξ l’angle
entre la direction du MRSSP et le plan de glissement. Les valeurs des facteurs
m′ de la loi de Schmid modifie´e (pour l’axe de compression utilise´ dans nos
expe´riences, [1¯12], et le vecteur de Burgers a/2[111]) sont donne´s en Tab. 2.3.
Vecteur de Burgers Plan de glissement m′
a
2[111]
(1¯01) 0.41
(1¯10) 0.37
(01¯1) -0.02
Tableau 2.3 – Facteur de Schmid des syste`mes de glissement de vecteur de Burgers
a/2[111], pour un axe de compression suivant [1¯12].
On remarque que pour le plan de glissement (01¯1) m′ est presque nul, ce
qui expliquerait que nos expe´riences ne re´ve`lent pas de glissement dans ce plan
de glissement a` basse tempe´rature. Dezerald et al. n’ont pas pris en compte la
contrainte applique´e perpendiculaire au plan de glissement et donc son effet
de polarisation du cœur des dislocations vis. Pour notre axe de compression,
les extensions de cœur des dislocations vis seraient principalement dans le plan
de glissement (1¯01) favorisant le glissement dans celui-ci. La polarisation du
cœur des dislocations vis pourrait donc eˆtre a` l’origine des fortes proportions
de glissement e´le´mentaire de´duites pour le plan de glissement (1¯01).
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2.5 Etude de dipoˆles
Nous avons mentionne´ au chapitre pre´ce´dent que sur certaines images en
STM on observait des traces de glissement qui se terminaient dans ces images
et qu’en analysant ces traces de glissement on pouvait de´terminer le vecteur
de Burgers (composantes de cisaillement dans le plan et hors plan) de la dis-
location qui bordait leur extre´mite´. Ceci nous a permis d’identifier a` plusieurs
reprises des traces de glissement de vecteurs de Burgers de signes oppose´s et
dont les extre´mite´s e´taient tre`s proches l’une de l’autre (voir Fig. 2.29). Dans
ce cas, les deux dislocations bordant chacune des traces de glissement sont suf-
fisamment proches pour que leur interaction soit significative et qu’elles consti-
tuent un dipoˆle. Nous avons donc e´tudie´ ces dipoˆles a` partir d’observations en
STM de surface de Nb{111} sous contrainte afin de connaˆıtre si les positions
des dislocations composant ces dipoˆles correspondaient aux positions d’e´qui-
libre que l’on peut de´terminer dans le cadre de l’e´lasticite´ line´aire anisotrope.
Dans un premier temps, nous pre´senterons ces observations et les parame`tres
ge´ome´triques expe´rimentaux ne´cessaires a` une caracte´risation comple`te de ces
dipoˆles. Cependant, comme il est bien connu que les surfaces peuvent avoir
une influence notable sur la forme des dislocations proches celles-ci et ainsi
influer sur la position des points d’e´mergences des dislocations, les parame`tres
ge´ome´triques expe´rimentaux pertinents mesure´s en surface ont e´te´ de´finis a`
partir de simulations atomistiques des configurations des dislocations en des-
sous la surface. Ces simulations atomistiques re´alise´es en collaboration avec
R. Gro¨ger de l’Institut CEITEC (Brno, Re´publique Tche`que) seront ensuite
pre´sente´es. Enfin, a` partir de ces re´sultats, nous proposerons une estimation
de la contrainte de frottement de re´seau dans le Nb.
2.5.1 Observations expe´rimentales
Parmi les traces de glissement image´es par STM, nous avons pu observer a`
plusieurs occasions des configurations de traces de de glissement compose´es de
deux traces de glissement dont les extre´mite´s e´taient a` des distances de l’ordre
de quelques nanome`tres l’une de l’autre. Deux exemples sont pre´sente´s en Fig.
2.29. Ces images STM en mode topographique, de surface Nb{111}, ont e´te´
obtenues a` 293 K pour une contrainte projete´e de 35 MPa (Fig. 2.29a) et a`
200 K pour une contrainte projete´e de 68 MPa (Fig. 2.29b) ; l’axe de com-
pression est suivant la direction [1¯12]. La cristallographie de surface pre´sente
toutes les caracte´ristiques de´ja` e´voque´es pre´ce´demment. Chacune des images
montre deux traces de glissement s’arreˆtant proches l’une de l’autre, les extre´-
mite´s de celles-ci e´tant borde´es par des dislocations e´mergeant en surface. Le
contraste topographique met en e´vidence une variation de celui-ci (sombre ->
clair) a` l’extre´mite´ de chacune des traces de glissement autour de ces disloca-
tions (fle`ches circulaires bleues) dues a` la composante hors-plan de leur vecteur
de Burgers. Cette variation de contraste est cependant inverse´e pour chacune
des dislocations, puisqu’elle est dans le sens trigonome´trique pour la trace (1),
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tandis qu’elle est dans le sens anti-trigonome´trique pour la trace (2). Ceci tra-
duit le caracte`re oppose´ des composantes hors-plan des vecteurs Burgers de
ces deux dislocations, que l’on assimilera a` des vecteurs de Burgers oppose´s,
c’est a` dire respectivement
−→
b = a2 [111] pour la trace (1) et
−→
b = a2 [1¯1¯1¯] pour
la trace (2). En Fig. 2.29a, il y a en plus deux autres traces de glissement qui
traversent entie`rement la zone d’observation STM, tandis que la ligne verticale
Fig. 2.29b est une marche vicinale compose´e de plusieurs marches atomiques.
Au total, dix dipoˆles ont e´te´ observe´s pour l’ensemble des trois tempe´ra-
tures : 293 K, 200 K et 90 K, un seul l’a e´te´ sous contrainte nulle (voir Table
3.3) . Pour caracte´riser les dipoˆles observe´s, nous avons choisi sur la surface
d’observation (11¯1) un repe`re Rs(−→is ,−→js ,−→ks) ayant pour origine l’extre´mite´ de
l’une des traces de glissement (voir Fig. 2.30). L’axe
−→
ks est de´fini suivant la
normale a` la surface (11¯1), l’axe −→is dans le long de la trace de glissement et
l’axe
−→
js perpendiculaire a` la trace de glissement (Fig. 2.30). La majorite´ des
traces de glissement observe´es pour les dipoˆles e´tant associe´e aux plans (1¯01),
correspondant a` une orientation de celles-ci suivant la direction [121], le vec-
teur
−→
is a e´te´ choisi suivant cette direction. Enfin, l’axe
−→
js a e´te´ pris suivant
la direction [1¯01], afin de former une base orthonorme´e directe. Les distances
entre les extre´mite´s des traces de glissement sont note´es xs suivant l’axe
−→
is et
ys suivant l’axe
−→
js .
Les distances caracte´ristiques (xs,ys) de surface des dix dipoˆles observe´s
sont pre´sente´es en Tab. 2.4. Les dipoˆles sont nume´rote´s de 1 a` 10, les dipoˆles
n°2 et n°4 correspondant a` ceux pre´sente´s en Fig. 2.29a et Fig. 2.29b, res-
pectivement. Les deux dernie`res colonnes du tableau indiquent la contrainte
Dipoˆle xs ys σa T
n°1 -3,4 nm 7,2 nm 0 MPa 293 K
n°2 -4,0 nm 5,5 nm 85 MPa 293 K
n°3 -3,7 nm 5,2 nm 85 MPa 293 K
n°4 -5,4 nm 5,9 nm 166 MPa 200 K
n°5 -5,1 nm 4,7 nm 166 MPa 200 K
n°6 -3,2 nm 4,5 nm 166 MPa 200 K
n°7 -2,5 nm 3,5 nm 166 MPa 200 K
n°8 -3,2 nm 4,4 nm 166 MPa 200 K
n°9 -8,9 nm 7,8 nm 576 MPa 90 K
n°10 -4,1 nm 3,8 nm 576 MPa 90 K
Tableau 2.4 – Caracte´ristiques des dipoˆles (n°1 a` 10) observe´s par STM, avec xs
et ys les coordonne´es repre´sente´es en Fig. 2.30, σa la contrainte applique´e et T la
tempe´rature d’observation.
applique´e σa sur l’e´chantillon et la tempe´rature T durant l’imagerie STM. L’in-
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10 nm
[1¯12]
[1¯1¯0]
(a)
10 nm
[1¯12]
[1¯1¯0]
(b)
Figure 2.29 – Surface (11¯1) d’un monocristal de niobium (a) de´forme´e et observe´e
in situ par STM a` 293 K et τ = 35 MPa (b) de´forme´e et observe´e in situ par STM
a` 200 K et τ = 68 MPa.
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Figure 2.30 – Repre´sentation sche´matique des traces de glissement d’un dipoˆle
constitue´ de deux dislocations e´mergentes (en rouge), de vecteurs de Burgers oppose´s
±a2 [111].
certitude de mesure sur xs et ys est estime´e a` ±0, 5 nm. Seul le dipoˆle n°1 a
e´te´ observe´ apre`s de´charge de la contrainte applique´e (σa = 0 MPa).
L’e´tude de ces dipoˆles ne´cessite de connaˆıtre le caracte`re des dislocations
qui le composent, afin de pouvoir calculer leur interaction. On peut raisonna-
blement supposer que, dans le massif, les dislocations sont vis les e´chantillons
ayant e´te´ de´forme´s au dela` du stade de microsplasticite´ (voir Fig. 1.2), dans la
mesure ou` les dislocations vis sont e´galement suppose´es controˆler la plasticite´
du niobium [3]. Proche de la surface, le caracte`re des lignes de dislocation est
plus difficile a` appre´hender. Il a e´te´ e´tabli the´oriquement et ve´rifie´ expe´rimen-
talement [60, 66] que proche d’une surface les dislocations ont ge´ne´ralement
tendance a` s’orienter perpendiculairement a` celle-ci. Afin de pouvoir utiliser
nos donne´es surfaciques il est donc ne´cessaire de connaˆıtre (1) la profondeur
sous la surface sur laquelle le caracte`re vis des dislocations est perturbe´ et (2)
quel est le point re´el d’e´mergence des dislocations par rapport a` celui de dis-
locations qui garderaient un caracte`re vis jusqu’a` la surface. Nous avons pour
cela entrepris en collaboration avec R. Groˆger (Institut CEITEC, Re´publique
Tche`que) des simulations atomistiques utilisant la me´thode de mode´lisation a`
l’e´chelle atomique BOP (Bond-order potential). Les re´sultats de cette e´tude
sont pre´sente´s dans ce qui suit.
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2.5.2 Simulations atomistiques
a. Influence d’une surface Nb(11¯1) sur le caracte`re d’une ligne d’une
dislocation vis
−→
b = a2 [111]
Les simulations atomistiques statiques a` partir d’un potentiel BOP spe´cifi-
quement de´veloppe´ le niobium [67] ont e´te´ re´alise´es sur un monocristal initiale-
ment parfait, oriente´ suivant le repe`re Rs pre´sente´ en Fig. 2.31. Il est conside´re´
dans cette mode´lisation que chaque atome interagit avec les atomes proches
voisins contenus dans une sphe`re de rayon rcut = 5 A˚, de´fini par le potentiel
utilise´ [67] (voir Fig. 2.32). De plus, a` l’exception de ceux de la surface d’ob-
servation (11¯1), les positions des atomes proches des surfaces du monocristal
(zones grise´es) sont maintenues fixes. Aucune relaxation de surface n’est donc
autorise´e pour ces cinq surfaces du monocristal. L’e´paisseur des zones ou` les
positions des atomes sont fige´es est deux fois plus grande que rcut, ce qui im-
plique que les atomes libres de se mouvoir n’interagissent pas avec les atomes
fige´s de la surface du monocristal. Ceci est illustre´ en Fig. 2.32 ou` les atomes
proches de la surface (en gris) ont des positions fixes, tandis que les autres
atomes (en blanc) sont libres de bouger. Les positions fixes des atomes sur les
cinq surfaces de la boˆıte de simulation permettent en fait de simuler un mo-
nocristal semi-infini. Telle que construite, cette boˆıte de simulation est ensuite
’relaxe´e’ par minimisation de son e´nergie potentielle, ce qui entraˆıne duˆ aux
de´placements des atomes ’libres’ une le´ge`re contraction suivant la normale a`
la surface d’observation.
(a) (b)
Figure 2.31 – Monocristal avant minimisation de l’e´nergie du syste`me. En gris, la
zones des atomes aux positions fixes et en rouge la position de la dislocation vis. (a)
Vue en coupe du monocristal. (b) Vue du dessus du monocristal.
Afin de de´terminer l’influence de la surface libre Nb(11¯1) sur une disloca-
tion vis de vecteur de Burgers a2 [111], on introduit celle-ci dans la boˆıte de
simulations pre´ce´dente en appliquant le champ de de´placement e´lastique ani-
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sotrope qui lui est associe´ [60, 68] et on minimise a` nouveau l’e´nergie totale
du syste`me. A noter que cette fois tous les atomes de la boˆıte de simulations
sont concerne´s, suivant leurs positions dans celle-ci, par le champ de de´place-
ment de la dislocation. Ceci est illustre´ en Fig. 2.31a ou` l’on peut observer,
comme il se doit, le cisaillement de la surface infe´rieure de la boˆıte de simu-
lations. A signaler e´galement qu’avec cette boˆıte de simulations l’extre´mite´ de
la dislocation e´mergeant sur la surface d’observation est libre de se mouvoir,
tandis que celle sur la surface oppose´e est fixe de part les conditions de bord
impose´es. Nous avons donc teste´ la forte contrainte impose´e a` la dislocation
d’avoir une extre´mite´ fixe sur une des surfaces en utilisant deux hauteurs de
boˆıte de simulations (environ 8 nm et 11 nm) suivant la direction [11¯1]. Pour
la plus faible e´paisseur, le caracte`re vis de la ligne de dislocation semble alte´re´
sur a` peu pre`s toute sa longueur indiquant que l’influence de la surface libre
(11¯1) pourrait se faire ressentir jusqu’a` la surface oppose´e, ou` les positions
des atomes ont e´te´ fixe´es. Cela n’est plus le cas pour la deuxie`me e´paisseur
teste´e ou` l’on voit clairement (Fig. 2.33a) que le caracte`re vis de la dislocation
est pre´serve´ sur une distance non ne´gligeable de la surface ou` elle est ancre´e.
Par pre´caution, toutes les simulations ont donc e´te´ re´alise´es en utilisant cette
dernie`re e´paisseur de boˆıte de simulations.
Figure 2.32 – Conditions aux bords. En gris, les atomes aux positions fixe´es et en
rouge l’atome dont le rayon d’interaction est repre´sente´ par un cercle.
En Fig. 2.33a est pre´sente´ le re´sultat d’une simulation obtenue, apre`s mi-
nimisation de l’e´nergie, d’une dislocation de vecteur de Burgers a2 [111] en in-
teraction avec la surface libre du Nb(11¯1). Seuls les atomes (en bleu) n’e´tant
localement pas associe´s a` la structure cristallographique BCC parfaite 4 et les
atomes aux positions fixe´es (en gris) sont repre´sente´s. Les atomes en bleu
constituent ainsi le cœur de la dislocation vis. On remarque sur la Fig. 2.33a
que les atomes de la surface sont aussi en bleu puisqu’ils re´pondent au cri-
te`re de´fini pre´ce´demment. L’interaction de la dislocation avec la surface libre
4. La structure cristallographique locale de chaque atome est de´termine´e en utilisant
l’algorithme CNA (Common Neighbor Analysis) [69] du logiciel OVITO [70]. L’analyse se
base sur les liaisons entre atomes, deux atomes sont conside´re´s comme lie´s s’ils sont a` moins
de 0,4 nm l’un de l’autre, pour le niobium.
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(a)
(b)
Figure 2.33 – Courbure de dislocations vis proche d’une surface (11¯1) obtenue en si-
mulation atomistique statique (collaboration avec R.Gro¨ger). (a) Visualisation pour
une dislocation vis, seuls les atomes de la surface libre et du cœur de la dislocation
sont pre´sente´s.(b) Lignes de dislocations formant un dipoˆle (en rouge) e´mergeant a`
la surface (11¯1), la ligne grise est la projection de la dislocation de vecteur de Bur-
gers a2 [1¯1¯1¯] dans le plan (1¯01) qui contient l’autre dislocation de vecteur de Burgers
a
2 [111].
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provoque une courbure de celle-ci, qui l’ame`ne a` e´merger presque perpendicu-
lairement. Duˆ a` la discre´tisation atomique et la faible extension de cœur, la
ligne de dislocation apparaˆıt fragmente´e en portions vis relie´es entre elles par
de petits segments dont la faible longueur ne permet pas de distinguer un ca-
racte`re particulier. La ligne de la dislocation vis sans influence de la surface est
repre´sente´e par un traitillet rouge. A noter que bien que le point d’e´mergence
de la ligne de dislocation ait clairement e´volue´ entre la configuration initiale
et finale (Fig. 2.33a), les simulations ne permettent pas de de´finir pre´cise´ment
suivant quelle trajectoire (trace de glissement) cette migration s’est faite.
L’influence de la surface sur la ligne de la dislocation apparaˆıt ne´gligeable au-
dela` d’une profondeur d’environ 5 nm, cette profondeur e´tant un peu infe´rieure
a` notre boˆıte de simulations de plus petite dimension. La ligne de dislocation
passe alors du caracte`re vis a` un caracte`re mixte juste en dessous de la surface.
La courbure de la dislocation a pour conse´quence de de´caler son point d’e´mer-
gence en surface (point d’arreˆt de la trace de glissement) d’une distance note´e
t = AB ' 7 nm pour les conditions de simulations utilise´es. Nous allons consi-
de´rer par la suite que les points d’e´mergence des dislocations refle`tent, d’une
part, l’interaction des dislocations avec la surface libre et, d’autre part, celle
entre les portions vis des deux dislocations dans le volume, en ne´gligeant celle
pouvant provenir des petits segments mixtes proches de la surface. Avec ces
hypothe`ses, la translation t des points d’e´mergences, induite par l’interaction
des dislocations avec la surface libre, e´tant la meˆme pour les deux dislocations,
les positions relatives des points d’e´mergence ne sont pas modifie´es et on peut
ainsi facilement remonter aux caracte´ristiques ge´ome´triques du dipoˆle en vo-
lume.
En Fig. 2.33b sont sche´matise´es (en rouge) deux dislocations e´mergentes
d’un dipoˆle, de vecteurs de Burgers respectifs a2 [111] et
a
2 [1¯1¯1¯]. Sont repre´sente´es
sur cette figure (en rouge) en trait plein les lignes des dislocations qui tiennent
compte de l’influence de la surface, en traitille´ celles qu’auraient les dislocations
si elles restaient vis jusqu’a` la surface, c’est a` dire sans influence de la surface,
et (en gris) la projection de la ligne de dislocation de vecteur de Burgers a2 [1¯1¯1¯]
dans le plan P (1¯01) de l’autre dislocation. On de´finit par :
— xv la distance entre les deux dislocations dans le plan de projection P,
— yv la distance entre la ligne de dislocation de vecteur de Burgers
a
2 [1¯1¯1¯]
et sa projection dans le plan P,
— Rv(−→iv ,−→jv ,−→kv) un repe`re en volume, avec l’axe −→iv suivant [12¯1], l’axe −→jv ≡−→
js suivant [1¯01] et l’axe
−→
kv suivant [1¯1¯1¯].
On a ainsi comme distance en volume entre les deux dislocations vis constituant
le dipoˆle :
r = 2
√
x2v + y2v = 2
√
(−xs sin(19, 5°))2 + y2s (2.6)
Une autre repre´sentation (plus utile) du dipoˆle est donne´e Fig. 2.34 ou`
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les deux dislocations vis de vecteurs de Burgers
a
2[111] (en rouge) et
a
2[1¯1¯1¯]
(en vert) sont vues ’de bout’, c’est a` dire paralle`lement a` leurs vecteurs de
Burgers. Les traitille´s repre´sentent les plans de glissement (1¯01), (1¯10) et (01¯1)
possibles des dislocations. Les caracte´ristiques ge´ome´triques xv et yv, ainsi que
leurs e´quivalences en coordonne´es polaires 5 (r, θ = arctan(ys/xs)) de´duites des
coordonne´es carte´siennes sont repre´sente´es et donne´es Tab. 2.5. L’incertitude
de mesure est estime´e a` ±0.2 nm pour xv et de ±0.5 nm pour yv.
Figure 2.34 – Repe`re Rv des dislocations vis de vecteurs de Burgers a2 [111] (en
rouge) et
a
2 [1¯1¯1¯] (en vert).
Dipoˆle r θ σa T
n°1 7,3 nm 81° 0 MPa 293 K
n°2 5,7 nm 76° 85 MPa 293 K
n°3 5,3 nm 77° 85 MPa 293 K
n°4 6,2 nm 73° 166 MPa 200 K
n°5 5,0 nm 70° 166 MPa 200 K
n°6 4,6 nm 77° 166 MPa 200 K
n°7 3,1 nm 77° 166 MPa 200 K
n°8 3,5 nm 70° 166 MPa 200 K
n°9 8,3 nm 69° 576 MPa 90 K
n°10 3,1 nm 70° 576 MPa 90 K
Tableau 2.5 – Caracte´ristiques en volume des dipoˆles (n°1 a` 10) observe´s par STM,
r et θ les coordonne´es polaires en Fig. 2.34, σa la contrainte applique´e et T la
tempe´rature.
5. Celles-ci seront pre´fe´re´es aux coordonne´es carte´siennes pour les expressions analytiques
de la partie suivante.
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b. Energie d’interaction entre deux dislocations vis paralle`les
Compte tenu des re´sultats pre´ce´dents, nous avons dans ce qui suit ne´glige´
les effets de la surface libre sur les lignes de dislocation qui induisent de petites
portions de dislocations de caracte`re mixte, les contributions de ces dernie`res
pouvant eˆtre raisonnablement conside´re´es comme ne´gligeables comparative-
ment aux longs segments vis en volume. Nous avons utilise´ un monocristal
avec deux dislocations vis paralle`les, de vecteurs de Burgers oppose´s a2 [111] et
a
2 [1¯1¯1¯]. La boˆıte de simulation est oriente´e suivant les directions du repe`re Rv
et des conditions pe´riodiques sont applique´es suivant ces directions. L’e´nergie
potentielle du syste`me a e´te´ calcule´e pour diffe´rentes configurations (distances
xv et yv entre les dislocations), par simulations atomistiques statiques avec
le potentiel BOP du niobium [67]. A noter que toutes les simulations ont e´te´
re´alise´es pour une contrainte applique´e nulle.
La me´thode Nudged Elastic Band (NEB) a e´te´ utilise´e et plus particulie`rement
la version NEB+r [71]. La me´thode NEB consiste a` de´terminer le ”chemin”
e´nerge´tique le plus favorable entre une configuration initiale (ici i = 0) et une
configuration finale donne´es (ici i = 56). Le choix de La version NEB+r utilise
ce principe, mais au lieu de conside´rer l’ensemble des atomes de la boˆıte de
simulation seules les positions des atomes proches des dislocations sont mo-
difie´es pour minimiser l’e´nergie du syste`me, ce qui permet un gain de temps
de simulation appre´ciable. Dans le cas pre´sente´ en Fig. 2.35, la configuration
initiale a e´te´ fixe´e a` une distance xv = 3,4 nm, donc supe´rieure a` toutes les
valeurs expe´rimentales mesure´es, et yv = 6,1 nm, soit un angle de 60° infe´rieur
a` tous ceux expe´rimentalement de´termine´s, et la configuration finale a` xv = 0
nm et yv = 6,1 nm, c’est a` dire que les deux dislocations seront dans le repe`re
Rv a` l’aplomb l’une de l’autre. On peut conside´rer que, d’une certaine manie`re,
ces conditions englobent l’ensemble des re´sultats expe´rimentaux. Le passage
de la configuration initiale a` celle finale est obtenu en minimisant l’e´nergie des
configurations interme´diaires i = 1 a` 55, le choix de 57 configurations interme´-
diaires est arbitraire et a e´te´ utilise´ comme e´tant a priori un bon compromis
entre le temps de calcul (environ une semaine) et une optimisation pour la
de´termination du ’chemin’ d’e´nergie minimum. La Fig. 2.35 montre les confi-
gurations dipolaires obtenues pour i =0, 47, 54 et 56. Les atomes de trois plans
atomiques (1¯1¯1¯) successifs sont repre´sente´s en bleu, les atomes qui constituent
le cœur des dislocations sont en blanc. La position du cœur des dislocations vis
est indique´e par des triangles, rouges pour la dislocation de vecteur de Burgers
a
2 [1¯1¯1¯] et verts pour celle de vecteur de Burgers
a
2 [111].
La Fig. 2.36 montre l’e´volution e´nerge´tique en unite´ de b du dipoˆle en fonc-
tion des e´nergies calcule´es pour chacune des configurations obtenues en faisant
varier i de 0 a` 56. A noter que (1) Fig. 2.36 l’e´nergie par unite´ de b du dipoˆle
dans sa configuration initiale (i = 0) a e´te´ choisie comme re´fe´rence et soustraite
a` celles de toutes les autres configurations et (2) que les distances indique´es
pour les minima d’e´nergie ne sont que des estimations pour xv, la de´termina-
tion pre´cise de la position des dislocations e´tant difficile a` de´terminer [71]. Il est
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(a) (b)
(c) (d)
Figure 2.35 – Configurations des dislocations formant un dipoˆle pour (a) i = 0, (b)
i = 11, (c) i = 54 et (d) i = 56. Les points bleus repre´sentent les atomes de trois
plans atomiques (111) successifs, les atomes en blanc correspondent aux cœurs des
dislocations. La position des dislocations vis est indique´e par des triangles, en rouge
la dislocation de vecteur de Burgers a2 [1¯1¯1¯] et en vert celle de vecteur de Burgers
a
2 [111]. Pour la configuration initiale i = 0 en (a), xv = 3, 4 nm et yv = 6, 1 nm.
Pour la configuration finale i = 56 en (d), xv = 0 nm et yv = 6, 1 nm.
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Figure 2.36 – Energie relative des dislocations d’un dipoˆle en fonction de i. (Les
images i = 0 et i = 56 correspondent respectivement aux configurations initiale et
finale).
remarquable e´galement que la valeur de yv est la meˆme pour toutes les confi-
gurations (environ 6,1 nm) indiquant que chacune des dislocations formant le
dipoˆle restent dans le meˆme plan (1¯01). On remarque Fig. 2.36 que l’e´nergie du
dipoˆle ne de´croˆıt pas de manie`re monotone vers la position la plus stable obte-
nue pour i = 54, mais pre´sente une succession de minima et maxima. Ceux-ci
correspondent a` des structures de cœur diffe´rentes des dislocations pendant
leur mouvement. Chaque minima correspond a` une configuration me´tastable
ou` les deux dislocations ont des cœurs compacts, comme pour i = 54 en Fig.
2.35c. Les maxima correspondent a` des configurations instables ou` l’une des
deux dislocations a un cœur polarise´, comme pour i = 11 en Fig. 2.35b. La bar-
rie`re e´nerge´tique entre deux configurations me´tastables est d’environ 20 meV/b
(en bon accord avec les valeurs obtenues en simulations atomistiques ab ini-
tio [56]). La configuration la plus stable est obtenue pour i = 54 (pre´sente´e en
Fig. 2.35c). Pour cette configuration, les dislocations ont des cœurs compacts
et sont presque en vis-a`-vis (xv ≈ 0, 1nm). Expe´rimentalement, les disloca-
tions des dipoˆles ne sont pas observe´es en vis-a`-vis (xv 6= 0, Tab. 2.5) et ne
correspondent donc pas a` la position d’e´quilibre la plus stable pre´vue par nos
simulations. On peut supposer qu’elles soient dans une des configurations me´-
tastables e´quivalentes a` celles obtenues en simulation atomistique et que leurs
positions ’hors d’e´quilibre’ refle`tent l’existence d’une force qui, s’opposant a`
leur mouvement, ne leur permettent pas d’arriver a` l’e´tat d’e´quilibre le plus
stable. Cette force peut eˆtre assimile´e a` la force de frottement de re´seau duˆ a`
la structure particulie`re du cœur des dislocations vis dans la structure BCC.
Celle-ci a e´te´ calcule´e par simulations atomistiques mais est tre`s syste´matique-
ment surestime´e [71], bien que, comme pre´cise´ dans cette dernie`re re´fe´rence, les
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raisons soient encore mal connues [72, 73]. Il convient cependant de souligner
qu’a` un facteur correctif pre`s ces simulations atomistiques sont, par exemple,
en tre`s bon accord avec la variation de la limite d’e´lasticite´ du tungste`ne avec
la tempe´rature.
Afin d’essayer d’estimer a` partir de nos mesures expe´rimentales (Tab. 2.5) une
valeur de la contrainte de ’frottement de re´seau’ dans le niobium, nous avons
opte´ pour une approche mieux adapte´e dans le cadre de l’e´lasticite´ line´aire
anisotrope, pour laquelle il existe, pour les configurations dipolaires conside´-
re´es, des solutions analytiques [J. Douin (CEMES, Toulouse), communication
prive´e].
2.5.3 Interaction de dislocations vis paralle`les dans un
milieu e´lastique anisotrope infini
Dans le cas d’un dipoˆle de dislocations vis, le calcul des forces d’interaction
en e´lasticite´ line´aire anisotrope est primordial puisque le niobium est e´lasti-
quement fortement anisotrope (A = 0,5) et que l’e´lasticite´ line´aire isotrope ne
rend compte que du terme radial d’interaction, le terme de couple e´tant nul.
La force d’interaction par unite´ de longueur entre deux dislocations, note´es (1)
et (2), est donne´e par la relation de Peach-Koehler :
−→
F = −(−→b1σ2) ∧ −→l1 , (2.7)
ou`
−→
b1 est le vecteur de Burgers de la dislocation (1),
−→
l1 son vecteur de ligne et
σ2 le tenseur des contraintes de la dislocation (2) agissant sur la dislocation (1).
La dislocation (2) est prise comme origine et la dislocation (1) est positionne´e
en (xv, yv). Par commodite´, nous utiliserons les coordonne´es polaires (r, θ) pour
les calculs analytiques.
La dislocation (2), en vert en Fig. 2.34, est fixe tandis que la dislocation (1),
en rouge en Fig. 2.34, peut glisser dans les diffe´rents plans de glissement de
type {110}.
Le calcul du tenseur des contraintes d’une dislocation vis, dans le repe`re Rv,
est reporte´ en Annexe B. On obtient ainsi avec la relation en Eq. 2.7 :
−→
F =

Fx
Fy
Fz
 =
−b σ23b σ13
0
 (2.8)
avec δ, parame`tre de´pendant des complaisances S11, S15 et S44, complaisances
dans le repe`re Rv de´fini pre´ce´demment (Annexe B), δ = 0,078 pour le niobium.
Fx, Fy et Fz sont les forces par unite´ de longueur agissant respectivement sui-
vant les directions [12¯1], [101¯] et [111]. Les traces de glissement associe´es aux
dislocations formant les dipoˆles correspondent tre`s majoritairement au plan de
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glissement (1¯01), en accord avec les simulations atomistiques pre´ce´dentes, i.e.
yv est constant, et il est par conse´quent ne´cessaire de conside´rer que la com-
posante Fx de la force dans le plan (1¯01) pour obtenir les positions d’e´quilibre
possibles des dislocations du dipoˆle. Une analyse plus comple`te des diffe´rentes
forces dans les plans d’inte´reˆt {011} est donne´e en annexe. Nous avons donc a`
re´soudre comme e´quation :
Fx = −b σ23 = − b
2 (cos(θ)− δ cos(2θ) cos(3θ))
2piS44
√
1− δ (1− δ cos2(3θ)) r = 0 (2.9)
Une des solutions e´vidente est la position d’e´quilibre lorsque r −→ ∞, qui ne
pre´sente cependant que peu d’inte´reˆt pour notre e´tude. Il faut donc trouver
comme solutions les valeurs de θ qui annulent le nume´rateur de l’Eq. 2.9, tout
en gardant le de´nominateur diffe´rent de ze´ro. En utilisant les relations :
cos(2θ) = 2 cos2(θ)− 1 (2.10)
et
cos(3θ) = 4 cos3(θ)− 3 cos(θ), (2.11)
on obtient
Fx = −b
2 cos(θ)(8δcos4(θ)− 10δcos2(θ) + 3δ − 1)
2piS44
√
1− δ (1− δ cos2(3θ))r = 0 (2.12)
qui donne comme positions d’e´quilibres possibles 6 :
cos(θ) = 0 (2.14)
et
cos2(θ) =
5±
√
1 + 8
δ
8 . (2.15)
L’Eq. 2.15 n’admet pas de solution pour δ < 1/3 puisque l’on a respectivement
pour les signes + et - : cos2(θ) > 1 et cos2(θ) < 0. Le nombre de solutions θ
de ce syste`me d’e´quations, Eq. 2.14 et 2.15, en fonction de la valeur de δ est
discute´ plus en de´tail dans l’annexe. Pour le niobium, le coefficient δ vaut
environ 0,078 [74] et la seule position d’e´quilibre est donc donne´e par l’Eq.
2.15, c’est a` dire pour θ = 90°. Ce re´sultat est celui de´ja` obtenu avec les
simulations atomistiques. La Fig. 2.37 donne par ailleurs la variation de Fx en
6. Le cas δ = 0 correspond aux mate´riaux isotropes pour lesquels nous retrouvons S44 =
µ−1, µ le module de cisaillement, et la force d’interaction par unite´ de longueur de´finies par :
F isotrope(1¯01) = −
b2µ cos(θ)
2pir (2.13)
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fonction de θ. Les valeurs de xv reporte´es sur l’axe supe´rieur correspondent
au cas particulier e´tudie´ lors des simulations atomistiques pre´ce´dentes, c’est
a` dire pour un yv de 6,1nm. Nous avons e´galement fait figurer, en Fig. 2.37,
l’ensemble des angles mesure´ dans cette e´tude (zone grise´e). On peut constater
que toutes les configurations observe´es sont bien au dela` de la force maximale
d’interaction entre les deux dislocations obtenue pour un angle d’environ 45°
(respectivement 135°).
0° 15° 30° 45° 60° 75° 90° 105° 120° 135° 150° 165° 180°
θ
F
x
(u
.a
.)
-20-10-5-4-3-2-10123451020
xv (nm)
Figure 2.37 – Force d’interaction, dans le plan de glissement (1¯01), entre deux
dislocations vis de vecteur de Burgers oppose´s. (δ = 0, 07, les valeurs de xv sont
donne´es pour yv = 6,1 nm).
Les dislocations des dipoˆles expe´rimentalement observe´es e´tant immobiles,
celles-ci sont donc a priori a` l’e´quilibre par rapport au syste`me de forces qu’elles
ressentent. Les forces d’interaction seules entre les dislocations ne permettent
pas de rendre compte des configurations dipolaires observe´es, ceci e´tant d’au-
tant plus vrai ici que dans le cas d’une force applique´e celle-ci contribue positi-
vement a` l’interaction des dislocations jusqu’a` un angle θ = 90°. Cela sugge`re
qu’il existe dans le plan de glissement des dislocations une force qui s’oppose
a` leur mouvement, celle-ci pouvant re´sulter de plusieurs contributions (frotte-
ment de re´seau, contrainte interne,etc.). Nous allons dans ce qui suit estimer
a` partir des relations analytiques pre´ce´dentes de´duites de l’e´lasticite´ line´aire
anisotrope la force ne´cessaire s’opposant aux forces d’interaction et applique´e
pour que les configurations observe´es expe´rimentalement correspondent a` des
configurations a` l’e´quilibre. Ce type d’approche a de´ja` e´te´ utilise´e en dyna-
mique mole´culaire pour de´terminer la contrainte de Peierls du Ta [75].
Dans ce qui suit toutes les forces sont conside´re´es comme e´tant par unite´ de
longueur. La force sur les dislocations s’opposant a` leur mouvement dans leur
plan de glissement (1¯01) respectif est note´e FR(1¯01), a` laquelle est associe´e une
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contrainte σR(1¯01). La force F
R
(1¯01) s’oppose a` la force due a` la fois a` la force F
a
(1¯01)
applique´e sur les e´chantillons et a` la force d’interaction Fx entre les disloca-
tions. A partir de Eq. 2.8, on obtient comme expression de la force totale F T(1¯01)
agissant sur la dislocation mobile (1) dans son plan de glissement :
−→
F T(1¯01) = (Fx − bσam+ bσR(1¯01))
−→
i v
=
(
− b
2 (cos(θ)− δ cos(2θ) cos(3θ))
2piS44
√
1− δ (1− δ cos2(3θ))r − b(σam− σ
R
(1¯01))
)−→
i v(2.16)
ou` m est le facteur de Schmid associe´ au plan de glissement (1¯01). L’e´quilibre
des forces imposant F T(1¯01) = 0, on en de´duit pour l’expression de la contrainte
σR(1¯01) :
σR(1¯01) = σam+
b (cos(θ)− δ cos(2θ) cos(3θ))
2piS44
√
1− δ (1− δ cos2(3θ))r . (2.17)
A partir des donne´es expe´rimentales de la Tab. 2.5, on obtient les contraintes
σR(1¯01) pre´sente´es en Fig. 2.38 en fonction du nume´ro de dipoˆle, la pre´sentation
e´tant faite de droite a` gauche pour les dipoˆles allant de 1 a` 10. Les incertitudes
sur σR(1¯01) ont e´te´ calcule´es a` partir des incertitudes de mesure des valeurs
du Tab. 2.4. Les valeurs de σR(1¯01) e´tant celles juste ne´cessaires pour que les
dislocations soient immobilise´es correspondent de fait a` des valeurs minimales.
Sur la Fig. 2.38 sont e´galement indique´es les contraintes applique´es projete´es
dans les plans (1¯01) pour chaque tempe´rature. Celles-ci sont repre´sente´es par
des lignes vertes, rouges et bleues pour 90 K, 200 K et 293 K, respectivement,
a` l’exception du dipoˆle 1 pour lequel σa = 0. On constate que la principale
contribution des contraintes aux positions d’e´quilibre observe´es e´voluent avec
la tempe´rature. Celle de la contrainte applique´e est pre´ponde´rante a` basse
tempe´rature (90 K) et diminue au profit de la contrainte d’interaction lorsque
la tempe´rature augmente, la contrainte applique´e et d’interaction agissant a`
parts e´gales a` 200 K, tandis qu’a` 293 K la contrainte d’interaction supplante
la contrainte applique´e.
La Fig. 2.39 montre les contraintes σR(1¯01) moyennes dans le plan de glis-
sement (1¯01) en fonction des tempe´ratures. Les barres d’erreur correspondent
aux dispersions des valeurs. Les valeurs obtenues de´croissent rapidement avec la
tempe´rature, sugge´rant que la contrainte σR(1¯01) s’opposant aux mouvements des
dislocations est fortement thermiquement active´e. Les trois tempe´ratures e´tu-
die´es n’appartiennent pas au meˆme domaine de tempe´rature (90 K< Tc <200 K
et 293 K), nous avons raisonnablement pas cherche´ a` e´tudier l’expression de la
de´pendance avec la tempe´rature.
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Figure 2.38 – Contraintes σR(1¯01), de´duites des dipoˆles n°10 a` 1 (de gauche a` droite)
en fonction de la tempe´rature. Les lignes vertes, rouges et bleues indiquent les
contraintes projete´es dans chacun des plans de glissement et pour chaque tempe´-
rature.
Figure 2.39 – Contraintes σR(1¯01) moyennes dans le plan de glissement (1¯01) en
fonction de la tempe´rature.
2.5.4 Bilan
Expe´rimentalement, des dipoˆles ont e´te´ observe´s a` la surface Nb{111} de
nos e´chantillons sous contrainte. Contrairement aux observations re´alise´es dans
le fer par MET [76], aucun processus d’annihilation de dislocation n’a e´te´ ob-
serve´e. Il est possible que nos temps d’imagerie sont trop importants pour
imager les e´tapes qui aboutissent a` une annihilation. Nous observons donc,
soit des traces de glissement uniques qui proviennent du glissement de deux
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dislocations qui se sont annihile´es, soit des dipoˆles qui ne sont pas dans une
configuration entraˆınant l’annihilation des dislocations. Nous avons e´tudie´ le
deuxie`me cas de figure qui correspond a` nos observations de dipoˆles. Nos ob-
servations ne donnant acce`s qu’a` des informations de surface, nous avons initie´
une collaboration avec R. Gro¨ger de l’Institut CEITEC (Brno, Re´publique
Tche`que) afin de mieux appre´hender les configurations des dislocations en vo-
lume. Les simulations atomistiques statiques, d’une dislocation vis e´mergente,
ont mis en e´vidence que la ligne d’une dislocation tend a` eˆtre perpendiculaire
a` la surface en se courbant sous celle-ci. Cet effet e´tant uniquement sur 5 nm
en dessous de la surface, il est ne´gligeable devant le reste de la dislocation en
volume. Nous avons donc par la suite conside´re´ des dislocations vis, formant
un dipoˆle dans un monocristal infini.
Des simulations atomistiques NEB ont e´te´ re´alise´es, montrant que la po-
sition stable des dislocations correspond a` la configuration ou` les dislocations
sont presque en vis-a`-vis (θ ' 90°). Cela est en contradiction avec nos observa-
tions expe´rimentales ou` les dislocations forment un angle allant de 70° a` 81° .
Cela sugge`re que les dislocations sont bloque´es dans des positions me´tastables.
L’interaction e´lastique entre les dislocations a e´te´ calcule´e, pour un milieu
anisotrope, en collaboration avec J. Douin (CEMES Toulouse). A partir de
ces calculs et des configurations des dipoˆles observe´s par STM, des valeurs de
contraintes (note´es σR(1¯01), σ
R
(1¯10) et σ
R
(01¯1)) s’opposant au mouvement des dislo-
cations (dans les plans de glissement (1¯01), (1¯10) et (01¯1), respectivement) ont
e´te´ de´duites, en conside´rant les contraintes applique´es et l’interaction e´lastique
entre les dislocations. Si on ne conside`re pas ces contraintes (σR(1¯01), σ
R
(1¯10) et
σR(01¯1)), les positions d’e´quilibre sont les solutions de Fx − bσa = 0. Soit, pour
les configurations observe´es expe´rimentalement (c.f. Tab. 2.5), on obtient des
valeurs de θ autours de 100° pour les dipoˆles a` 200 K et a` 300 K. A 90 K, le
dipoˆle n°10 a` une position d’e´quilibre a` θ = 122° et le dipoˆle 9 n’admet pas de
solution.
On peut envisager que, sous l’effet de la contrainte applique´e a` l’e´chantillon, les
dislocations glissaient comme vue dans la partie 2.4, les contraintes projete´es
dans les plans de glissement e´tant suffisantes pour passer outre les frottements
de re´seau. Lorsque les dislocations viennent a` interagir, les forces d’interactions
alte`rent les structures de cœur des dislocations [51] de sorte que les frottements
de re´seau augmentent. La contrainte applique´e n’est alors plus suffisante pour
permettre le glissement des dislocations. Les contraintes σR(1¯01), σ
R
(1¯10) et σ
R
(01¯1)
serraient donc a` interpre´ter comme les frottements de re´seau minimum ressen-
ties par des dislocations vis dont la structure de cœur est polarise´e.
La polarisation des cœurs de dislocation implique des frottements de re´-
seau diffe´rents pour les trois plans de glissement, comme c’est le cas pour nos
re´sultats. Le plans (1¯01) posse`dent la contrainte de frottement de re´seau la
plus faible, excepte´ a` 90 K ou` c’est le plan de glissement (01¯1). Pour ce point
particulier, le frottement de re´seau est peut eˆtre sous-estime´e (pour rappel, les
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contraintes de´termine´es sont des valeurs minimales pour que la dislocation ne
glisse plus) ou biaise´e, le plan de glissement (01¯1) n’e´tant pas actif a` 90 K.
2.6 Conclusions et perspectives
Le banc d’essais Nanoplast nous a permis d’effectuer des essais de com-
pression sur des monocristaux de niobium et dans le meˆme temps d’observer
la surface (11¯1) a` la re´solution atomique (dont la cristallographie a e´te´ e´tudie´e
au Chap. 1). A l’issue de de´formation plastique a` 90 K, 200 K et 293 K, des
traces de glissement ont pu eˆtre observe´es a` re´solution atomique.
— Un premier protocole d’analyse a permis de de´terminer les vecteurs de
Burgers a` partir des champs de de´placement de´duits des images STM de
la surface sous contrainte. Cette proce´dure d’extraction des champs de
de´placement pourrait e´galement eˆtre utilise´e afin d’e´tudier directement
les configurations de cœur des dislocations. Dans ce cas, les champs de
de´placement (perpendiculaire et paralle`le au vecteur de Burgers) autour
d’une dislocation vis, image´e par STM, pourraient eˆtre compare´s a` ceux
obtenus en simulation atomistique. Malheureusement, les de´placements
atomiques significatifs sont restreints a` quelques atomes seulement au
voisinage du cœur des dislocations (c.f. Fig. 2.4) et la reconstruction
(2 × 2) (Chap. 2) de la surface Nb{111}, limitant le nombre d’atomes
pre´sents en surface (seulement un atome sur deux), ne permet pas une
comparaison de´terminante. Il n’est donc pas possible de conclure, en uti-
lisant les champs de de´placement sur une surface Nb{111}, quelle est la
configuration de cœur des dislocations. Il serait peut eˆtre envisageable
d’effectuer des observations STM des surfaces de bas indices cristallo-
graphiques sans reconstruction, par exemple les surfaces Nb{100} [14]
et Nb{011} [16], ne´cessitant cependant de hautes tempe´ratures de recuit
qui ne sont pas accessibles actuellement sur le banc d’essais Nanoplast.
De plus, il n’est pas e´vident que, dans ce cas, les dislocations restent vis
jusqu’a` la surface, a` cause de l’influence de celle-ci (voir pour exemple la
partie 2.5 dipoˆles). Il conviendrait de plus de prendre en compte dans le
calcul des champs de de´placement celui duˆ l’effet Eshelby [68].
— Un second protocole d’analyse des traces de glissement a permis d’identi-
fier les plans de glissement et leur proportion d’occurrence, en conside´rant
la signature des plans de glissement en surface. La pre´cision de mesure
obtenue est lie´e au pas d’analyse qui est de six pas atomiques pour cette
e´tude, soit au maximum 6
√
2a =5,6 nm. Des e´tudes AFM ou MET (hors
haute re´solution) ne permettent pas de telle re´solution. Les e´tudes de Ma-
richal et al. [77] d’analyse in situ par diffraction de Laue de micro-piliers
de tungste`ne se sont inte´resse´es aux plans de glissement des mate´riaux
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BCC. Les plans de glissement sont de´duits des de´viations des pics de
Laue. Cette technique permet une analyse simultane´e de plusieurs dislo-
cations (taille du faisceau d’environ 1 µm de cote´) sur des micro-piliers.
Comparativement, notre e´tude permet de de´duire les plans de glissement
associe´s a` chaque trace de glissement, avec cependant une statistique
moins grande et une analyse uniquement des dislocations e´mergentes.
Il ressort de cette e´tude que les traces de glissement ne re´ve´lant le passage
que d’une seule dislocation et de nombreux changement de plan. Cependant,
toutes les traces de glissement ont des portions associe´es au glissement dans le
plan (1¯01) confirmant la structure de cœur compact (qui permet le glissement
dans un meˆme plan de glissement {110}) obtenue par les simulations atomis-
tiques ab initio en DFT. Les proportions de glissement indiquent, qu’a basse
tempe´rature (< Tc), il est ne´cessaire de conside´rer la trajectoire courbe prise
par le cœur des dislocations vis pour passer d’une range´e dense a` une autre,
comme obtenue par Dezerald et al. [56].
De plus, la pre´sence de dipoˆles a e´te´ mis en e´vidence par des traces de
glissement. Deux collaboration, d’une part avec R. Gro¨ger de l’Institut CEI-
TEC (Brno, Re´publique Tche`que) et d’autre part avec J. Douin du CEMES
(Toulouse) ont permis d’e´tudier les configurations des dislocations formant les
dipoˆle. Il ressort que l’interaction entre les dislocations engendre une modifi-
cation de leur structure de cœur qui induit des frottements de re´seau qui ont
e´te´ estime´s.
Par la suite, il serait inte´ressant de re´aliser ces e´tudes d’analyse de trace
de glissement a` l’e´chelle atomique sur des monocristaux de mate´riaux BCC
non pure, tel que le tungste`ne. En effet, avec du rhe´nium, la concentration
en alliage entraine un changement de la structure de cœur des dislocations
vis de compacte a` de´ge´ne´re´e [78] et avec des impurete´es de carbone, celle-ci
controˆle la migration des dislocations [79]. Les proportions de glissement s’en
trouveraient donc change´ puisque le glissement successif dans un meˆme plan
de glissement {110} ne serait plus possible.
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CHAPITRE 3. INTERACTIONS ENTRE TRACES DE GLISSEMENT
ET MARCHES VICINALES
Pre´ce´demment, nous nous sommes principalement inte´resse´s aux structures
atomiques de surface du niobium (Chap. 1) et aux me´canismes e´le´mentaires
de plasticite´ de ce mate´riau (Chap. 2). Dans ce chapitre, nous nous inte´ressons
a` des phe´nome`nes de modifications spontane´es de la surface sous contrainte
aux abords de traces de glissement. Des observations STM de modifications de
marches vicinales sont pre´sente´es ci-apre`s, elles semblent eˆtre lie´es aux mou-
vements des dislocations pre´sentes dans leur environnement proche. En consi-
de´rant les interactions e´lastiques entre les marches vicinales, les dislocations
en volume et les traces de glissement, nous proposons une e´tude en e´lasticite´
line´aire isotrope des phe´nome`nes observe´s.
3.1 Observations UHV-STM
En Fig. 3.1 sont pre´sente´es deux images topographiques, observe´es a` 293 K,
d’une meˆme zone de la surface Nb(11¯1). La contrainte est applique´e suivant la
direction [1¯12], l’image en (a) est obtenue sous 85 MPa et en (b) sous 87 MPa.
La diffe´rence de contrainte entre les deux images provient d’un incre´ment de
de´formation supple´mentaire. Sur ces images, la structure atomique de surface
n’est pas visible ; la taille de la zone observe´e et la vitesse d’imagerie ont en effet
e´te´ favorise´es au de´triment de la re´solution late´rale. Les points d’e´mergence de
deux dislocations sont marque´s en rouge (Fig. 3.1). On remarque le mouvement
des dislocations qui est indique´ par des fle`ches blanches. En Fig. 3.1a, on
nomme α, β, γ1, γ2 et δ cinq des terrasses vicinales. Les profils topographiques
suivant les traitille´s bleu en Fig. 3.1a et noir en Fig. 3.1b sont pre´sente´s en
Fig. 3.2. Le niveau de la terrasse δ est raisonnablement pris comme niveau de
re´fe´rence. Les hauteurs des terrasses β et δ sont les meˆmes sur les deux images,
contrairement aux terrasses α, γ1 et γ2. On notera alors α
′ et γ′ les terrasses
qui ont change´ (Fig. 3.1b). La terrasse α diminue d’une couche monoatomique
(∼0,1 nm) et devient α′, ce changement est peut-eˆtre lie´ a` l’e´volution du train
de marches entoure´ en gris en Fig. 3.1. Les terrasses γ1 et γ2 laissent la place
a` une seule terrasse γ′ infe´rieure d’une couche monoatomique (∼0,1 nm).
Pour re´sumer, nous observons la modification d’un certain nombre de terrasses
(α, γ1 et γ2) et la signature du mouvement de dislocations en volume (trace
de glissement en e´volution). Bien que l’on n’ait pas d’indication expe´rimentale
sur le phe´nome`ne physique a` l’origine de l’e´volution de ces grandes terrasses
(γ2 fait pre´s de 2900 nm2), on peut supposer que le moteur de celui-ci est de
la diffusion. En revanche, il est difficile a` ce stade de proposer un sce´nario des
e´volutions observe´es, celles-ci e´tant trop nombreuses. On pre´fe`rera se focaliser
sur les observations effectue´es a` 200 K, pre´sente´s ci-apre`s, ou` les e´volutions de
surface n’impliquent qu’une seule terrasse.
Lors des essais de de´formation a` 200 K, nous avons observe´ des e´volutions
de la surface analogues a` celles observe´es a` 293 K. Quelques images caracte´ris-
tiques sont pre´sente´es en Fig. 3.3. Les contrastes sont optimise´s pour mettre
en e´vidence les e´volutions des marches vicinales. La contrainte est applique´e
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Figure 3.1 – Surface Nb(11¯1), apre`s de´formation, en (a) sous une contrainte de
85 MPa et en (b) une contrainte de 87 MPa (Observation STM a` 293 K).
Figure 3.2 – Profils topographiques associe´s a` la Fig. 3.1. En bleu, le profil obtenu
a` partir des traitille´s bleu en Fig. 3.1a et en noir, profil obtenu a` partir des traitille´s
noir en Fig. 3.1b.
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suivant la direction [1¯12]. L’image en (a) a e´te´ obtenue a` une contrainte ap-
plique´e de 164 MPa et en (b) a` une contrainte applique´e de 167 MPa. Les
traitille´s verts, en Fig. 3.3a, marquent la position d’une marche vicinale M1
qui borde en partie supe´rieure une terrasse β de plusieurs nanome`tres carre´s
(environ 400 nm2). On nomme 1 α et γ les terrasses qui encadrent la terrasse
β. Apre`s incre´ment de la de´formation applique´e, la terrasse β a disparu, son
ancienne position e´tant rappele´e par les traitille´s verts en Fig. 3.3b. En Fig.
3.4 sont pre´sente´s les profils hors-plan suivant les traitille´s en bleu et en noir
en Fig. 3.3a et 3.3b, respectivement. Le profil en bleu montre deux de´nivella-
tions, l’une d’environ 0,3 nm correspondant a` la marche vicinale M1 et l’autre
d’environ 1,2 nm correspondant a` la marche note´e M2 en Fig. 3.3. Le profil en
noir montre que les hauteurs des terrasses α et γ sont inchange´es, seule la de´-
nivellation correspondant a` la marche vicinale M2 passe a` environ 1,5 nm avec
la disparition de la terrasse β. En Fig. 3.3, les marqueurs en rouge indiquent
la position de dislocations individuelles e´mergeant en surface. On rappelle ici
que la hauteur d’une trace de glissement vaut environ 0,95 nm. On retrouve
a` l’arrie`re de ces positions les traces de glissement (T1, T2, T3 et T4) ge´ne´-
re´es par le mouvement des dislocations en volume. Les fle`ches blanches, en
Fig. 3.3b, mettent en e´vidence le mouvement de trois de ces dislocations sous
l’incre´ment de de´formation impose´e. Nous retrouvons donc en Fig. 3.3 des ob-
servations analogues a` celles en Fig. 3.1 avec la modification de terrasses et la
signature du mouvement de dislocations en volume (trace de glissement). Ce
phe´nome`ne de modification de terrasses a e´te´ observe´ sur une zone a` 293 K
(Fig. 3.1), sur trois zones a` 200 K (dont la zone en Fig. 3.3) et sur aucune zone
a` 90 K. A 293 K et 200 K, plusieurs images de meˆmes zones ont e´te´ faites (a`
contrainte constante) pour s’assurer que les changements topographiques iden-
tifie´s ci-dessus ne sont pas dus a` une interaction de la pointe du STM avec la
surface. Il est a` chaque fois observe´ des points d’e´mergence de dislocation aux
abords des terrasses subissant des modifications. On peut donc supposer que
ces modifications topographiques sont lie´es aux interactions e´lastiques entre
les marches vicinales, les dislocations en volume et les traces de glissement
associe´es. Nous avons e´tudie´ dans le cadre de l’e´lasticite´ line´aire isotrope les
effets d’interaction e´lastique entre marches vicinales, traces de glissement et
dislocations. Deux approches sont pre´sente´es, une premie`re consistant a` cal-
culer les forces sur la marche sur M1 et une deuxie`me consistant a` calculer le
potentiel chimique en surface.
1. L’utilisation de meˆmes notations que pre´ce´demment est simplement faite pour limiter
le nombre de notations mais n’implique pas d’e´quivalence entre elles
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10 nm
[1¯12]
[1¯1¯0]
(a)
10 nm
[1¯12]
[1¯1¯0]
(b)
Figure 3.3 – Surface Nb(11¯1) apre`s de´formation sous une contrainte de 164 MPa
(a) et 167 MPa (b) (Observation STM en mode topographique a` 200 K).
Figure 3.4 – Profils topographiques associe´s a` la Fig. 3.3. En bleu, le profil obtenu
a` partir des traitille´s bleu en Fig. 3.3a et en noir, profil obtenu a` partir des traitille´s
noir en Fig. 3.3b.
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3.2 Mode´lisation
3.2.1 Rappel d’e´lasticite´
Soit un milieu semi-infini e´lastique isotrope, on note σ le tenseur des contraintes
dans le milieu et  le tenseur des de´formations. Ils sont lie´s par la loi de Hook :
σ = E1 + ν
(
+ ν1− 2ν Tr()I
)
, (3.1)
avec E le module d’Young, ν le coefficient de Poisson, Tr() la trace de  et
I la matrice identite´. Le tenseur des de´formations  se de´termine a` partir des
champs de de´placement, comme :
 = 12
(
∇(−→u ) +∇(−→u T )
)
, (3.2)
avec −→u le champ de de´placement et −→u T sa transpose´e.
A l’e´quilibre statique, le tenseur des contraintes doit compenser les forces de
volume
−→
f , cela se traduit (en notation indicielle) par :
σij,i + fiv = 0 (3.3)
De plus, le tenseur des contraintes en surface doit compenser les forces exte´-
rieures en surface
−→
f s :
σ.
−→
k = −→f s, (3.4)
avec
−→
k le vecteur normal a` la surface.
A partir des Eq. 3.1, 3.2 et 3.3, on obtient l’e´quation de Navier que doit
ve´rifier un champ de de´placement dans un milieu e´lastique isotrope.
E
2(1 + ν)(1− 2ν)∇(div(
−→u )) + E2(1 + ν)∆(
−→u ) +−→f v = 0 (3.5)
3.2.2 Elasticite´ de surface : cas de marches
Pour mode´liser nos observations expe´rimentales, nous avons besoin de connaˆıtre
les tenseurs des de´formations et des contraintes associe´s a` une marche sur une
surface libre dans le cas d’un milieu e´lastique isotrope 2 semi-infini. Dans ce qui
suit, nous verrons qu’une marche peut eˆtre mode´lise´e en utilisant le concept de
forces ponctuelles. Il est donc important de pouvoir calculer le champ de de´pla-
cement qui permet de de´duire les tenseurs des de´formations et des contraintes
(voir Eq. 3.1 et 3.2) que ces forces ponctuelles induisent.
Dans un premier temps, on conside`re donc une distribution de forces ponc-
2. Dans ce chapitre, nous nous sommes limite´s au cas isotrope, les calculs n’aboutissant
pas en e´lasticite´ anisotrope.
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tuelles sur une surface d’un milieu e´lastique isotrope semi-infini. Le champ
de de´placement induit ui, qui ve´rifie les Eq. 3.5 et 3.4, s’obtient en re´solvant
l’inte´grale [80] :
ui =
∫∫∫
Gik(x− x′, y − y′, z − z′)fk(x′, y′)dx′dy′dz′, (3.6)
avec Gik le tenseur de Green (Eq. 3.7) , qui est le champ de de´placement
associe´ a` une force ponctuelle d’amplitude unite´ et fk la distribution de forces
conside´re´e. L’expression ge´ne´rale comple`te, calcule´e en premier par Mindlin
[81], s’e´crit :
G11 =
(1 + ν)
8piE(1− ν)
(
3− 4ν
R1
+ 1
R2
+ (x− x
′)2
R32
+ (3− 4ν)(x− x
′)
R32
)
+
(1 + ν)
8piE(1− ν)
(
2zz′
R32
(
1− 3(x− x
′)2
R22
)
+ 4(1− ν)(1− 2ν)
R2 + z + z′
(
1− (x− x
′)2
R2(R2 + z + z′)
))
,
G21 = G12 =
(1 + ν)(x− x′)(y − y′)
8piE(1− ν)
(
1
R31
+ 3− 4ν
R32
− 6zz
′
R52
− 4(1− ν)(1− 2ν)
R2(R2 + z + z′)2
)
, (3.7)
G31 = G32 =
(1 + ν)(x− x′)
8piE(1− ν)
(
z − z′
R31
+ (3− 4ν)(z − z
′)
R32
− 6zz
′(z + z′)
R52
+ 4(1− ν)(1− 2ν)
R2(R2 + z + z′)
)
,
G13 =
(1 + ν)(x− x′)
16piE(1− ν)
(
z − z′
R31
+ (3− 4ν)(z − z
′)
R32
+ 6zz
′(z + z′)
R52
− 4(1− ν)(1− 2ν)
R2(R2 + z + z′)
)
,
G11 =
(1 + ν)
8piE(1− ν)
(
3− 4ν
R1
+ 8(1− ν)
2 − (3− 4ν)
R2
+ (z − z
′)2
R31
)
+
(1 + ν)
8piE(1− ν)
(
(3− 4ν)(z + z′)2 − 2zz′
R32
+ 6zz
′(z + z′)2
R52
)
,
avec
R1 =
(
(x− x′)2 + (y − y′)2 + (z − z′)2
) 1
2 (3.8)
R2 =
(
(x− x′)2 + (y − y′)2 + (z + z′)2
) 1
2 (3.9)
et E le module d’Young, ν le coefficient de Poisson. G22 est e´quivalent a` G11
et G23 est e´quivalent a` G13 en substituant (x− x′) par (y − y).
On s’inte´resse a` pre´sent au cas d’une marche sur une surface. En Fig. 3.5a
est pre´sente´ un milieu e´lastique isotrope semi-infini sous contrainte σ (doubles
fle`ches bleues) avec une marche positionne´e en O. On de´finit une base de
vecteurs (
−→
i ,
−→
j ,
−→
k ), le milieu est alors infini suivant les axes
−→
i ,
−→
j et la
surface a pour normal
−→
k . Au niveau de la marche, le milieu est comprime´
sur la partie gauche et non sur la partie droite. Il y a donc une distribution
line´aire de force ponctuelle vers la droite (en rouge) le long de la marche [82]
qui relaxe 3 la contrainte σ. La distribution line´aire de force (appele´e monopole)
3. Une tension de surface engendre aussi des distributions line´aires de forces ponctuelles
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(a)
(b)
Figure 3.5 – Marche a` la surface d’un milieu semi-infini sous une contrainte (fle`ches
en bleu) avec en rouge les distributions line´aires de forces pre´sentes en bord de
marche. En (a) la marche a` la surface et en (b) sa simplification en surface plane.
s’e´crit (par unite´ de longueur de marche) :
fm = σhδ(x). (3.10)
Si on ne s’inte´resse pas au bord de la marche (face de normal suivant l’axe−→
i ) et que la hauteur de la marche h est ne´gligeable devant les autres grandeurs,
la marche peut alors eˆtre re´duite a` ces distributions de force (Fig. 3.5b). Cela
permet de pouvoir appliquer l’Eq. 3.6 qui n’est valable que pour une surface
plane.
A partir des Eq. 3.6 et 3.10, il est alors possible de de´terminer les champs de
de´placement d’une marche. Les tenseurs des contraintes et des de´formations
pourront ensuite eˆtre de´duits a` l’aide des Eq. 3.1 et 3.2. Nous allons maintenant
de´finir le syste`me qui nous servira a` mieux appre´hender nos observations STM.
3.2.3 Syste`me mode`le
Le syste`me a` conside´rer est complexe ; il est ne´cessaire de se placer dans un
syste`me a` trois dimensions compose´ de marches vicinales, de traces de glisse-
ment et de dislocations. Pour simplifier les calculs, nous re´duisons le syste`me
a` (c.f. Fig. 3.6) :
— une contrainte compressive uniaxiale σ0,
au niveau d’une marche [82], e´gales et oppose´es avec des moments non nuls. Marchenko
et Parshin [83] ont e´tabli que cette distribution line´aire de force sont d’un ordre de gran-
deur infe´rieure a` fm. Afin de simplifier les calculs, nous ne´gligerons raisonnablement ces
distributions line´aires de forces.
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— deux marches vicinales M1 et M2, paralle`les et infinies, de hauteurs h1
et h2 respectivement,
— une trace de glissement T semi-infinie, incline´e par rapport aux marches
vicinales,
— une dislocation vis e´mergeant perpendiculairement a` la surface, de vec-
teur de Burgers a/2[11¯1].
Figure 3.6 – Syste`me des deux marches vicinales M1 et M2 (en vert), de la trace
de glissement T (en bleu) et du point d’e´mergence de la dislocation (en rouge).
Cette dernie`re hypothe`se est forte puisque, pour rappel, expe´rimentalement
les dislocations e´tudie´es sont incline´es par rapport a` la surface d’observation et
ont un vecteur de Burgers de a/2[11¯1]. Cependant pour une premie`re approche,
cette hypothe`se permet de re´duire conside´rablement la complexite´ des calculs
analytiques.
On de´finit la base orthonorme´e de vecteurs (−→i ,−→j ) associe´s aux coordonne´es x
et y, respectivement. Les lignes vertes en Fig. 3.6 repre´sentent les deux marches
vicinales. En rouge est sche´matise´ le point d’e´mergence de la dislocation vis
perpendiculaire a` la surface. La distance suivant l’axe
−→
i entre M1 et la dis-
location (repre´sente´e en rouge) est note´e d, et celle entre M2 et la dislocation
est note´e D. En bleu est repre´sente´e une trace de glissement T de hauteur h.
La trace fait un angle θ avec l’axe
−→
i . Les marches M1 et M2 sont suppose´es
infinies suivant l’axe
−→
j et la trace de glissement T est suppose´e infinie a` l’ex-
tre´mite´ oppose´e a` la dislocation (y < 0). Les vecteurs en bleu repre´sentent les
distributions de forces ponctuelles re´parties le long des marches sous contrainte.
Comme nous l’avons vu au paragraphe pre´ce´dent, ces distributions de forces
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mode´lisent la relaxation e´lastique des marches sous contrainte.
C’est a` partir de ce syste`me, que nous avons calcule´ les forces d’interaction
e´lastique agissant sur M1 et la densite´ de potentiel chimique en surface.
3.2.4 Etude des positions d’e´quilibres : calcul des forces
d’interaction e´lastique
Nous allons calculer la force e´lastique
−→
F agissant sur la marche vicinale M1,
en supposant la dislocation immobile. Cette force est donne´e par la de´rive´e de
l’e´nergie e´lastique du syste`me W en fonction de d et est oriente´e suivant l’axe−→
i . On conside`re un milieu e´lastique isotrope de volume V . L’e´nergie e´lastique
du syste`me W est donne´ par [84] :
W = 12
∫∫∫
V
tr(σ.) dV, (3.11)
avec  le tenseur des de´formations, σ le tenseur des contraintes dans le milieu
et tr l’ope´rateur qui donne la trace de la matrice. σ est la somme de σM1 , σM2 ,
σT , σdislo et σ0 ; tenseurs des contraintes de la marche M1, M2, de la trace de
glissement T , de la dislocation et de la contrainte applique´e, respectivement.
La trace e´tant un ope´rateur line´aire, on peut mettre l’Eq. 3.11 sous la forme :
W = U0 +
1
2(
∫∫∫
V
tr(σM1 .T + σT .M1) dV +
∫∫∫
V
tr(σM1 .dislo + σdislo.M1) dV
+
∫∫∫
V
tr(σM1 .M2 + σM2 .M1) dV +
∫∫∫
V
tr(σM1 .0 + σ0.M1) dV ) (3.12)
Les tenseurs des contraintes e´tant de´pendants des tenseurs des de´formations,
on peut e´crire :
W = U0 +
∫∫∫
V
tr(σM1 .T ) dV +
∫∫∫
V
tr(σM1 .dislo) dV
+
∫∫∫
V
tr(σM1 .M2) dV +
∫∫∫
V
tr(σM1 .0) dV (3.13)
Les termes impliquant la dislocation sont impairs suivant y. Il en re´sulte que
ces termes sont nuls apre`s inte´gration sur le volume et sur la surface.
Conside´rons dans un premier temps le syste`me sans la marche vicinale M2.
L’e´nergie e´lastique du syste`me s’e´crit alors :
WM1T = U0 +
∫∫∫
V
tr(σM1 .T ) dV
+
∫∫∫
V
tr(σM1 .0) dV ) (3.14)
Le proble`me se re´duit alors a` la simple interaction entre deux marches (M1 et
T ), soit a` des distributions de forces en surface. L’e´quation de W se simplifie
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a` une inte´grale de surface [85] :
WM1T = U0 +
1
2
∫∫
S
−→
f M1 .
−→u T dS (3.15)
= U0+
1
2
∫∫ 1− ν2
piE
−→
fT .
−→
fM1
| −→r′ −−→r |
+ ν(1 + ν)
piE
(−→fT .(
−→
r′ −−→r ))(−→fM1 .(
−→
r′ −−→r ))
| −→r′ −−→r |3
 d−→r′ d−→r ,
avec
−→r =
(
0
y
)
et
−→
r′ =
(
d+ L. sin(θ)− y. tan(θ)
y
)
,
avec
−→
fM1 = h1σ0
−→
i (Eq. 3.10),
−→
fT = h2σ0. sin2(θ)
(
sin(θ)−→i + cos(θ)−→j
)
et −→r et
−→
r′ les vecteurs position de M1 et T , respectivement. La variable L est la taille
du syste`me suivant
−→
j . Par un passage a` la limite (L→∞), elle disparaˆıt du
calcul.
La force agissant sur M1 est alors de´finie par :
−→
F M1T = −
d(W )
d(d)
−→
i = h.h1σ
2
0(1− ν2) sin4(θ)
piEd
−→
i (3.16)
Il est inte´ressant de noter que
−→
F M1T est proportionnel a` la force d’interaction
de deux monopoles de meˆme signe [85] :
−→
F || =
h.h1σ
2
0(1− ν2)
2piEd
−→
i (3.17)
La force d’interaction d’une marche infinie avec une marche semi-infinie incline´e
est donc e´quivalente a` celle avec une autre marche paralle`le, a` un facteur
multiplicateur pre`s : sin4(θ)/2. En Fig. 3.7 est sche´matise´e cette e´quivalence avec :
les marches en noir, les forces induites par la contrainte applique´e σ0 en bleu.
Figure 3.7 – Configurations e´quivalentes de marches sous contrainte en interaction,
avec en bleu la distribution de monopole associe´.
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On conside`re a` pre´sent l’ensemble du syste`me de´fini en Fig. 3.6, soit avec
la marche vicinale M2 en plus par rapport a` pre´ce´demment. La force par unite´
de longueur agissant sur M1, note´e maintenant
−→
F , se de´duit simplement de
Eq. 3.16 en soustrayant 4 la force par unite´ de longueur
−→
F M1M2 de l’interaction
de M1 et M2 (force d’interaction de deux monopoles de meˆme signe).
−→
F = −→F M1T −
−→
F M1M2 (3.18)
−→
F = h1h (1− ν
2)σ20 sin4(θ)
pidE
−→
i − h1h2 (1− ν
2)σ20
2piE(D − d)
−→
i (3.19)
−→
F = h1 (1− ν
2)σ20 (2h(D − d) sin4(θ)− dh2)
2pidE(D − d)
−→
i (3.20)
En Fig. 3.8 est trace´e la norme de la force par unite´ de longueur |−→F |.D en
fonction de d/D et pour plusieurs valeurs de θ. En (a) sont pre´sente´s les profils
pour d/D allant de 0 a` 1 et en (b) pour de faibles valeurs de d/D. Les valeurs
de h, h1, h2 et σ0 sont celles du cas expe´rimental de´crit pre´ce´demment (Fig.
3.3), soit h =0,1 nm (projection hors plan du vecteur de Burgers), h1 =0,3 nm,
h2 =1,5 nm et σ0 = 164 MPa.
On remarque que la force diverge en deux points (Fig. 3.8a), quand M1 est
au contact de T ( d
D
= 0) et quand M1 est confondu avec M2 ( dD = 1). Ces
divergences sont certainement des artefacts des calculs, puisqu’il conviendrait
de conside´rer en ces points, soit une seule marche forme´e de M1 et T (
d
D
= 0),
soit une marche rectiligne pour remplacer M1 et M2 (
d
D
= 1). Pour les faibles
valeurs de d/D (M1 proche de T ), l’angle θ influe significativement sur |−→F |.D.
Plus la trace de glissement T est paralle`le aux marches vicinales M1 et M2 (θ
croissant) plus la force d’interaction est importante.
Pour des marches perpendiculaires (θ = 0°), il n’y a pas d’interaction entre la
marche vicinale M1 et la trace de glissement T , la force par unite´ de longueur−→
F est alors re´duite a` −−→F M1M2 (profil en noir). La force d’interaction e´lastique
entre M1 et M2 reste ne´gative sur toute la plage de valeur de d/D, elle tend
donc a` rapprocher M1 de M2.
Pour θ 6= 0˚, la force d’interaction e´lastique est positive sur une portion et
ne´gative sur l’autre. Les valeurs de d pour lesquelles la force s’annule, note´es
d0, sont :
d0 = D
(
1 + h22h sin4(θ)
)−1
(3.21)
Pour d > d0, l’interaction attractive entre M1 et M2 tend a` e´loigner M1 de
4. Les marches M1 et M2 e´tant de meˆme signe la force entre les marches est attractive.
Cela revient dans notre base (−→i ,−→j ) a` soustraire la force.
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(a)
(b)
Figure 3.8 – Force par unite´ de longueur agissant sur la marche vicinale M1 en
fonction du rapport dD et pour plusieurs valeurs de θ (0° , 30°, 45°, 60°, 90°). En (b)
un zoom de (a) pour les faibles valeurs de d/D. (σ0 =164 MPa, h =0,1 nm, h1 =0,3 nm
et h2 =1,5 nm)
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la trace de glissement T et a contrario pour d < d0, l’interaction attractive
entre M1 et T tend a` l’en rapprocher. Il y a donc un point d’e´quilibre instable
en d0, puisque, meˆme si la force sur M1 y est nulle, la moindre variation fait
s’en e´carte M1. On remarque que d0 de´pend uniquement de θ, D, h et h2. La
position d’e´quilibre instable de la marche M1 n’est donc pas influence´e par sa
hauteur h1. En Fig. 3.8b, l’influence de θ sur la valeur de d0 est mieux visible.
Plus la trace de glissement T est paralle`le aux marches vicinales M1 et M2
(θ croissant), plus la position d’e´quilibre instable de M1 est proche de M2,
l’interaction entre T et M1 e´tant moins importante. d0 sera maximum pour
θ = 90° et nul pour θ = 0°.
Pour des valeurs de h2 = h, d0 de´pend alors uniquement de l’angle θ :
d0 = D
(
1 + 12 sin4(θ)
)−1
(3.22)
6 D
(
1 + 12
)−1
(3.23)
6 D23 (3.24)
(3.25)
Pour des valeurs de h2 grandes devant h, on a :
d0 = D
(
1 + h22h sin4(θ)
)−1
(3.26)
6 D
(
1 + h22h
)−1
(3.27)
6 2.D.h
h2
(3.28)
Le cas de valeurs de h2 petites devant h n’a pas de sens physique. En effet, la
hauteur h de la trace de glissement T correspond a` la hauteur d’une marche
monoatomique (projection hors-plan du vecteur de Burgers), h2 ne peut donc
pas eˆtre envisage´ comme infe´rieur a` cette hauteur e´le´mentaire.
Expe´rimentalement, nos observations (Fig. 3.3) donnent h2  h avec plus d’un
ordre de grandeur de diffe´rence (h2
h
' 15), soit d0/D < 0, 1333 (Eq. 3.28). Les
interactions e´lastiques tendent a` avoir la marche M1 proche du point d’e´mer-
gence de la dislocation. Ce re´sultat est en accord avec l’observation en Fig. 3.3a
ou` les dislocations sont presque au contact de la marche vicinale M1. Dans sa
the`se, [59] Jonathan Michel a lui aussi observe´ par STM, lors d’essais de de´-
formation de Ni3Al, que les dislocations e´mergentes e´taient fre´quemment au
contact de marches vicinales. Ses observations s’expliquent certainement par
des interactions e´lastiques e´quivalentes entre marches vicinales et traces de
glissement.
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Cependant, nos calculs n’expliquent pas nos observations expe´rimentales de
disparition de terrasses. Dans la partie suivante, nous nous sommes inte´resse´s
au potentiel chimique en surface, comme vecteur de la diffusion en surface.
3.2.5 Etude du potentiel chimique en surface : vers une
e´tude cine´tique de l’e´volution de la surface.
Le potentiel chimique µ est la de´rive´e de l’e´nergie libre, note´e Φ, par rapport
au nombre de particules N dans le syste`me (Eq. 3.29). Le nombre de particules
dans le syste`me peut s’e´crire comme le volume V du syste`me divise´ par le
volume d’un atome, note´ va. En remplac¸ant N , on obtient l’Eq. 3.30.
µ = dΦ
dN
(3.29)
= va
dΦ
dV
(3.30)
En l’absence de forces exte´rieures Φ = W l’e´nergie e´lastique du syste`me de´finit
Eq. 3.11, on obtient alors :
µ = va
d
dV
(W ) (3.31)
= va
1
2tr(σ.) (3.32)
Dans le cas de notre syste`me, de´crit en Fig. 3.6, le tenseur des contraintes σ
(resp. des de´formations ) est la somme des tenseurs des contraintes (resp. des
de´formations) induits par les marches (M1 et M2), par la trace (T ), par la
contrainte σ0 et par la dislocation
5.
En Fig. 3.9 et 3.10 sont pre´sente´s les potentiels chimiques de surface µ(x, y).
Les valeurs des parame`tres (σ0, θ, d, D, h, h1 et h2) utilise´s pour ge´ne´rer les
cartographies sont donne´es dans les le´gendes. Les valeurs de d et D sont plus
e´leve´es que celles issues des observations afin de faciliter la visualisation des
variations locales, cela n’affecte pas l’interpre´tation, puisque l’aspect ge´ne´ral
reste le meˆme. En Fig. 3.9, uniquement les marches vicinales (M1 et M2) et
la trace (T ) sont prises en compte dans le calcul. En Fig. 3.10, l’ensemble
du syste`me est pris en compte, y compris par conse´quent la dislocation. Les
marches vicinales M1 et M2 sont repre´sente´es en vert, la trace T en bleu et le
point d’e´mergence de la dislocation en rouge. Le contraste blanc correspond
a` des valeurs en dehors des e´chelles pre´sentes sur la droite des cartographies.
Ces zones blanches se trouvent au niveau des marches vicinales, de la trace de
glissement et de la dislocation ; en ces points le potentiel chimique diverge. Ces
cartographies permettent d’imaginer l’e´volution en surface puisque les atomes
5. Contrairement au calcul de la force d’interaction sur M1, l’inte´gration n’est pas effec-
tue´e sur le volume, les termes de la dislocation ne s’annulent donc pas dans le calcul.
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Figure 3.9 – Potentiel chimique de surface µ(x, y) en ne tenant compte que des
marches vicinales (M1 et M2) et de la trace (T ). Les marches vicinales M1 et M2
sont en vert et la trace T est en bleu (cartographie re´alise´e pour σ0 =164 MPa, θ =
60˚, d =10 nm, D =50 nm, h =0,1 nm, h1 =0,3 nm et h2 =1,5 nm).
vont, a priori des zones de potentiel chimique e´leve´ vers les zones de poten-
tiel chimique plus faible, sous couvert que la mobilite´ atomique soit permise
par un moteur tel que la diffusion. Afin de mieux visualiser les variations du
potentiel chimique en surface, des profils ont e´te´ re´alise´s a` partir des Fig. 3.9
(resp. 3.10) et sont pre´sente´s en Fig. 3.11 (resp. 3.12). Ces profils sont re´alise´s
perpendiculairement (en (a)) et paralle`lement (en (b)) aux marches vicinales
afin de discuter de la diffusion atomique de surface suivant l’axe
−→
i et
−→
j ,
respectivement.
En Fig. 3.11a, on remarque les variations du potentiel chimique de surface
aux niveaux des marches vicinales M1 et M2 (la trace de glissement n’est pas
coupe´e par ce profil), en x = −5 nm et x = −20 nm, respectivement. Le bord
infe´rieur de la marche vicinale M2 est un puits de potentiel alors que bord
supe´rieur de M1 a un potentiel chimique maximal. Les atomes en surface qui
diffuseraient suivant l’axe
−→
i iraient donc du bord supe´rieur de M1 au pied
de la marche vicinale M2. Au regard des amplitudes de variation du potentiel
chimique suivant l’axe
−→
j (Fig. 3.11b), qui sont tre`s faibles, on peut supposer
qu’il n’y aurait pas de diffusion suivant cet axe.
Dans le cas ou` l’on conside`re la dislocation (Fig. 3.10), celle-ci engendre un
potentiel chimique maximum autour d’elle. En Fig. 3.12 sont pre´sente´s les
profils obtenus a` partir de la Fig. 3.10, aux meˆmes positions que les profils vus
pre´ce´demment. On remarque qu’il y a environ un facteur dix entre les e´chelles
des Fig. 3.11 et 3.12. En Fig. 3.12a, on retrouve des divergences aux niveaux
des marches vicinales M1 (en x = −5nm) et M2 (en x = −20nm). Le profil est
similaire a` celui en Fig. 3.11a, mis a` part le maxima induit par la dislocation
a` environ x = 2nm. Suivant l’axe −→j , les variations ne sont maintenant plus
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Figure 3.10 – Densite´ de potentiel chimique de surface µ(x, y). Les marches vicinales
M1 et M2 sont en vert, la trace T est en bleu et la dislocation en rouge (cartographie
re´alise´e pour σ0 =164 MPa, θ = 60˚, d =5 nm, D =20 nm, h =0,1 nm, h1 =0,3 nm et
h2 =1,5 nm).
(a)
(b)
Figure 3.11 – Profil du potentiel chimique en surface en Fig. 3.9 (sans la disloca-
tion). En (a) le profil est pris perpendiculairement a` M1 et M2 pour y = 5nm. En
(b) le profil est pris paralle`lement a` M1 et M2 pour x = −6nm.
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(a)
(b)
Figure 3.12 – Profil du potentiel chimique en surface en Fig. 3.10. En (a) le profil
est pris perpendiculairement a` M1 et M2 pour y = 5nm. En (b) le profil est pris
paralle`lement a` M1 et M2 pour x = −6nm.
ne´gligeables. Il y a un maxima induit par la dislocation a` environ y = −2nm,
qui suppose que les atomes en surface auraient tendance a` partir de cette zone
vers les bords exte´rieurs.
En fig. 3.13 est pre´sente´ le sce´nario envisage´ a` partir de cette e´tude en
e´lasticite´ isotrope. Les marches vicinales M1 et M2 sont repre´sente´es en vert,
la trace de glissement T est repre´sente´e en bleu et le point d’e´mergence de la
dislocation est repre´sente´ en rouge. En traitille´s sont indique´es les e´volutions
successives envisage´es. Sous l’effet de l’augmentation de la contrainte applique´e
la dislocation se de´place dans son plan de glissement, prolongeant ainsi la trace
de glissement. Localement, les atomes quittent la zone de potentiel chimique
e´leve´. La marche M2 se ”creuse”, principalement a` cause du potentiel induit
par la dislocation. Le parame`tre d devient supe´rieur au d0 vu pre´ce´demment
(Eq. 3.21). La force sur M1 est alors ne´gative et entraˆıne la disparition de la
marche M1.
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Figure 3.13 – Sce´nario propose´ pour l’e´volution du syste`me compose´ de M1, M2,
T et de la dislocation. Les marches vicinales M1 et M2 sont en vert, la trace T en
bleu et la dislocation en rouge. Les traitille´s indiquent les e´volutions successives de
M1 envisage´es.
3.3 Bilan et perspectives
Nous avons observe´ la re´organisation de terrasses, voire leur disparition,
sur la surface Nb(11¯1) de nos e´chantillons contraints. Il apparaˆıt, d’apre`s notre
e´tude, que les configurations observe´es re´sultent de l’interaction e´lastique entre
les marches vicinales, les traces et les dislocations proches des terrasses. L’e´las-
ticite´ comme moteur de modifications spontane´es de surface a de´ja` e´te´ e´tudie´,
mais principalement pour la croissance d’ˆılots [86–89]. Nos calculs des interac-
tions e´lastiques indiquent que les dislocations ont peu d’influence sur la position
d’e´quilibre obtenue. En revanche, le potentiel chimique qu’elles engendrent in-
tervient certainement dans l’e´tablissement de la structure finale.
Les modifications spontane´es de la surface supposent que la diffusion de sur-
face est possible. Et cela, malgre´ des observations effectue´es a` des tempe´ratures
basses (200 K et 300 K) pour un me´tal re´fractaire tel que le niobium. On pour-
rait supposer que la diffusion de surface n’est pas active´e a` 200 K et 300 K.
Deux pistes peuvent expliquer cette diffusion active en surface. D’une part,
la reconstruction (2 × 2) favorise peut eˆtre la diffusion. D’autre part, Yang
et al ont montre´ a` partir de simulation atomistique en dynamique mole´cu-
laire [90] qu’il y avait une pre´-fusion de la surface pour des tempe´ratures plus
faibles (1200 K) que la tempe´rature de fusion du niobium (2750 K). A 200 K et
300 K, nous sommes encore quatre a` six fois infe´rieurs a` cette tempe´rature de
pre´-fusion, mais cela est peut eˆtre suffisant pour activer la diffusion de surface.
Il serait inte´ressant de poursuivre cette e´tude par des calculs de la cine´tique
des atomes en surface. Une collaboration avec l’universite´ de Milano-Bicocca
(Italie) a e´te´ initie´e dans ce sens. Les premiers re´sultats se basent sur les poten-
tiels chimiques de surface que nous avons obtenus, tout en incluant la cine´tique
des atomes en surface dans un programme Mathlab. Ils confirment le sce´nario
que nous proposons (c.f. Fig. 3.13). Par la suite, il sera cependant ne´cessaire de
laisser la forme des marches libre, ce qui complexifie extreˆmement les calculs.
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D’autres approches seraient alors plus approprie´es telles que le Monte-Carlo
Cine´tique. Cela permettra de ne pas se limiter a` une marche rectiligne et de
connaˆıtre les configurations au cours de l’e´volution du syste`me.
Enfin, une e´tude des forces d’interaction e´lastique et de potentiel chimique
de surface pourrait eˆtre applique´e aux observations re´alise´es par Coupeau et
al. [63]. Il a en effet e´te´ observe´ la re´organisation de marche vicinale suite au
passage d’une dislocation sur une surface d’or, pre´sente´ en Fig. 3.14a et 3.14b.
La surface est oriente´e suivant la direction [111] et est sous une contrainte
d’environ 4 MPa, a` 180 K en (a) et a` 293 K en (b). Les marches coupant ver-
ticalement les images sont des traces de glissement et les autres des marches
vicinales. Une des re´organisations spontane´es est encadre´e, le croisement de la
trace de glissement et de la marche vicinale est marque´ d’un X (Fig. 3.14a).
En Fig. 3.14b, avec l’augmentation de la tempe´rature, le croisement X n’existe
plus suite a` la re´organisation spontane´e des marches. Les e´tapes de cette re´or-
ganisation spontane´e sont pre´sente´es en Fig. 3.14d, 3.14e et 3.14f, les terrasses
sont nume´rote´es en fonction de leurs niveaux (comme en Fig. 3.14a et 3.14b).
Le sce´nario est :
1. Une surface posse´dant une marche vicinale (Fig. 3.14d).
2. Cette marche vicinale est cisaille´e, suite au glissement d’une dislocation
e´mergente, donnant quatre terrasses de niveaux 0, 1 et 2 (Fig. 3.14e).
3. Avec l’augmentation de la tempe´rature, et certainement l’activation de
la diffusion de surface, les terrasses de niveaux 0 et 2 se ”re´tractent”
permettant la connexion des terrasses de niveau 1.
Coupeau et al. [63] ont montre´ de manie`re analytique que cette re´organisa-
tion avait lieu pour minimiser l’e´nergie de surface, de´pendante de la ge´ome´trie
des terrasses en surface (les parame`tres influenc¸ant sont ceux repre´sente´ en
Fig. 3.14e et 3.14f).
Les forces d’interaction e´lastique et de potentiel chimique de surface pour-
rait eˆtre calcule´s pour ce syste`me. La dislocation e´tant dans ce cas d’e´tude
loin lors de la re´organisation des marches (traces de glissement et marches vi-
cinales), il ne serait pas ne´cessaire de la prendre en compte dans les calculs
d’interaction e´lastique. Le proble`me serait alors simplement a` deux dimensions,
ce qui autoriserait certainement de ne pas limiter les calculs a` des marches rec-
tilignes (contrairement a` notre e´tude sur le niobium). Il serait alors possible de
conside´rer une petite perturbation le long des marches, pour mode´liser le mou-
vement d’un atome de la marche et de conside´rer la cine´tique de l’e´volution
des terrasses.
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Figure 3.14 – Re´organisations spontane´es d’une surface d’or oriente´e suivant la di-
rection [111]. En (a) et (b) observations STM sous une contrainte applique´e d’environ
4 MPa, (a) a` 180 K et (b) a` 293 K. En (d), (e) et (f) la de´composition des e´tapes
de la re´organisation spontane´e. Une des re´organisations spontane´es est encadre´e, le
croisement d’une trace de glissement (coupe verticale l’image) et d’une marche vici-
nale (coupe de biais l’image) est marque´ d’un X. Les terrasses sont nume´rote´es en
fonction de leurs niveaux.
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En utilisant le banc d’essais original Nanoplast, nous avons effectuer des
observations in situ a` la re´solution atomique de la surface de monocristaux de
niobium de´forme´ en compression et en tempe´rature. La plasticite´ du niobium
a pu eˆtre e´tudie´ a` 90 K, 200 K et 293 K a` partir d’observations de trace de
glissement par STM, ainsi que des interactions e´lastiques entre marches vici-
nales, traces de glissement et dislocations.
Dans un premier temps, l’e´tude des surfaces {100} et {111} du niobium
nous a permis de de´terminer les conditions de pre´paration de ces surfaces et
d’en identifier les reconstructions. Nous avons obtenu, pour les surfaces {111}
du niobium, les spe´cifications recherche´es (terrasses > 50 nm de large, pas
d’oxydes en surface, la re´solution des atomes), afin de permettre l’e´tude des
traces de glissement.
Par la suite, a` l’issue de de´formations plastiques a` 90 K, 200 K et 293 K, des
traces de glissement ont pu eˆtre e´tudie´es a` l’e´chelle atomique. Deux proce´dures
d’analyse ont e´te´ mises en place, permettant la de´termination du vecteur de
Burgers et des plans associe´s a` chaque trace de glissement.
Il ressort que chaque trace de glissement re´ve`le le passage d’une seule dislo-
cation de vecteur de Burgers a/2[111] ou a/2[111¯]. De plus, elles indiquent de
nombreux changements de plans de glissement dont les proportions de chaque
plan ont e´te´ e´tablies. Toutes les traces de glissement pre´sentent des portions
associe´es au glissement dans le plan (1¯01), nous permettant de confirmer la
structure de cœur compact des dislocations vis. A basse tempe´rature (< Tc),
les proportions de glissement obtenues attestent de la de´viation a` la loi de
Schmid et confirme la trajectoire prise par le cœur des dislocations vis pour
passer d’une range´e dense a` une autre propose´ par Dezerald et al. [56].
Enfin, des configurations de traces de glissement ont re´ve´le´es la pre´sence de
dipoˆles. Des simulations atomistiques BOP ont permis de de´terminer, d’une
part, que l’effet de la surface sur les dislocations vis en volume est ne´gligeable
pour l’e´tude des dipoˆles et d’autre part, qu’il est ne´cessaire de conside´rer les
frottements de re´seau subis par les dislocations vis. Suite a` ces re´sultats, le
calcul en e´lasticite´ anisotrope des forces d’interaction entre deux dislocations
vis a permis d’effectuer des estimations des frottements de re´seau subis par les
dislocations vis en interaction. Nous avons conclu que ces frottements de re´seau
e´taient induit par une polarisation des cœurs des dislocations en interaction.
Enfin, nous avons observe´ la re´organisation de terrasses, voire leur dispari-
tion, a` la surface Nb(11¯1) de nos e´chantillons contraints a` 200 K et 293 K. Les
configurations observe´es re´sultent de l’interaction e´lastique entre les marches
vicinales, les traces et les dislocations proches des terrasses. Nos calculs des
interactions e´lastiques indiquent que les dislocations ont peu d’influence sur
la position d’e´quilibre obtenue ; en revanche, le potentiel chimique qu’elles en-
gendrent intervient dans l’e´tablissement de la structure finale.
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Pour conclure, ce travail s’inscrit dans la continuite´ du projet du dispo-
sitif expe´rimental Nanoplast. En plus d’avoir permis d’apporter de nouveaux
e´le´ments a` la plasticite´ des BCC, par l’e´tude du niobium, il fournit plus ge´ne´-
ralement des outils pour les e´tudes futures, tel que : la proce´dure pour de´ter-
miner un vecteur de Burgers par STM, la proce´dure pour analyser une trace a`
l’e´chelle atomique ou les e´quations ne´cessaires au calcul des interactions entre
des marches et une dislocation.
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Annexe A
Protocole d’analyse des traces
de glissement
Le motif atomique d’une trace de glissement a une pe´riodicite´ p (en unite´
de pas atomiques) et est ne´cessairement une combinaison des directions [1¯1¯0]
et [01¯1¯] (Fig. 2.13).
Conside´rons pour l’instant uniquement des traces de glissement dues a` un seul
plan de glissement. On peut caracte´riser les traces de glissement associe´es a`
chaque plan de la fac¸on suivante :
— (01¯1) donne une trace de glissement suivant [01¯1¯], avec p = 1
— (112¯) donne une trace de glissement de pe´riode p = 3 avec un motif
compose´ d’un pas suivant [1¯1¯0] et deux pas suivant [01¯1¯]
— (1¯01) donne une trace de glissement de pe´riode p = 2 avec un motif
compose´ d’un pas suivant [1¯1¯0] et un pas suivant [01¯1¯]
— (2¯11) donne une trace de glissement de pe´riode p = 3 avec un motif
compose´ d’un pas suivant [01¯1¯] et deux pas suivant [1¯1¯0]
— (1¯10) donne une trace de glissement suivant [1¯1¯0], avec p = 1
...
L’analyse d’une trace de glissement consiste a` suivre les atomes en bord de la
trace de glissement. La trace de glissement est ”de´coupe´e” en segments de i
pas atomiques. On nomme θi, l’angle local que de´finit alors chaque segment de
i pas atomiques avec l’axe de compression [1¯12]. L’utilisation de la cristallo-
graphie de surface permet de de´terminer tre`s pre´cise´ment la direction de l’axe
de compression, ainsi que les angles θi. Les proportions des angles θi, pour un
pas d’analyse i allant 1 de 1 a` 6, sont pre´sente´es en Fig. A.1 pour les traces de
glissement associe´es aux plans (112¯) en (a), (1¯01) en (b) et (2¯11) en (c). On
remarque que si le pas d’analyse i n’est pas un multiple de p, alors il existe
deux angles diffe´rents θi 6=p avec des proportions de trace de glissement non
nulles. A titre d’exemple, pour une trace de glissement du plan (1¯01), les pro-
portions de traces de glissement associe´es aux angles θi 6=(p=2) sont de 50% de
1. Nous verrons qu’il n’est pas ne´cessaire de prendre des valeurs de i > 6.
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la longueur de la trace de glissement (Fig. A.1b), pour les plans (112¯) et (2¯11)
les proportions de traces de glissement associe´es aux angles θi 6=(p=3) sont de
2/3 et 1/3 de la longueur de la trace de glissement (Fig. A.1a et A.1c). Lorsque
i = p, 100% de la longueur de la trace de glissement est associe´e a` un angle
unique θi=p = θ (angle macroscopique de la trace de glissement). Par exemple,
pour i = 2, i = 4 et i = 6 une trace de glissement du plan (1¯01) correspond
uniquement a` un angle de 60° (son angle macroscopique, voir Tab. 2.2), pour
les plans (112¯) et (2¯11), avec i = 3 et i = 6, on obtient les angles macrosco-
piques des traces de glissement, respectivement de 49° et 71°. Les angles et
leurs proportions constituent une signature de chaque trace de glissement.
L’objectif est d’eˆtre capable d’identifier les plans de glissement a` l’origine
de traces de glissement potentiellement associe´es a` plusieurs plans. Pour cela, il
est ne´cessaire de choisir un pas d’analyse i qui permette d’obtenir une signature
univoque de chaque plan, permettant ainsi une identification sans ambigu¨ıte´.
Le plus petit i pour lequel cette condition est remplie est i = 6 qui est le
plus petit commun multiple (P.P.C.M.) des pe´riodes (p = 1, 2, 3) des traces de
glissement conside´re´es, soit des segments d’une longueur maximale de 6
√
2a =
5, 6nm. A partir de cette analyse, la proce´dure de caracte´risation d’une trace
de glissement, maintenant quelconque pouvant eˆtre associe´e a` plusieurs plans,
a e´te´ faite en utilisant des segments de six pas atomiques. Un exemple de cette
proce´dure est sche´matise´ en Fig. 2.15, les segments de i = 6 pas atomiques sont
repre´sente´s par des doubles fle`ches. La proce´dure de caracte´risation consiste
donc a` :
— De´composer la trace de glissement en segments de i = 6 pas atomique,
— Mesurer l’angle θi=6 de chacun des segments avec la direction de l’axe de
compression,
— En de´duire les proportions de traces de glissement associe´es a` chaque
plan.
Pour l’exemple en Fig. 2.15, 50% de la longueur de la trace de glissement
est associe´e au plan (1¯01) (60°) et 50% de la longueur de la trace de glissement
est associe´e au plan (2¯11) (71°).
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(a)
(b)
(c)
Figure A.1 – Proportions des angles θi, pour i = 1 a` 6, pour les traces de glissement
des plans (112¯) en (a), (1¯01) en (b) et (2¯11) en (c).
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Annexe B
Tenseur des contraintes d’une
dislocation vis dans un milieu
anisotrope
La plupart des calculs et relations reporte´s dans cette annexe ont e´te´ re´alise´s
en collaboration avec J. Douin (CEMES Toukouse), qui a notamment e´tabli
les composantes du tenseur des contraintes relatives a` une dislocation vis dans
un milieu anisotrope infini.
Dans le repe`re Rv de vecteurs [12¯1], [1¯01] et [1¯1¯1¯] le tenseur des contraintes
d’une dislocation vis a2 [111] dans un milieu anisotrope est [60] :
σ =
 0 σ12 σ13σ21 0 σ23
σ31 σ32 0
 (B.1)
avec
σ12 = σ21 =
δ b sin(2θ) sin(3θ)
4piS11
√
1− δ (1− δ cos2(3θ)) r , (B.2)
σ13 = σ31 =
−b sin(θ) (1 + 2δ cos(θ) cos(3θ))
2piS44
√
1− δ (1− δ cos2(3θ)) r , (B.3)
σ23 = σ32 =
b (cos(θ)− δ cos(2θ) cos(3θ))
2piS44
√
1− δ (1− δ cos2(3θ)) r . (B.4)
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Les complaisances Sij dans le repe`re Rv sont :
S15 =
A− 1
3
√
2C44
, (B.5)
S11 =
1
12
(
2 + A
C44
+ 9A3AC12 + C44(2 + A)
)
, (B.6)
S44 =
1 + 2A
3C44
. (B.7)
Avec Cij les coefficients d’e´lasticite´ dans le repe`re [100], [010] et [001] et A =
2C44
C11 − C12 le facteur d’anisotropie. La variable δ est donne´e par :
δ = S
2
15
S11 S44
(B.8)
Soit en fonction des Cij :
δ = 2(A− 1)
2 (3AC12 + C44(2 + A))
(1 + 2A)(3AC12(2 + A) + C44 (4 + A(13 + A))
(B.9)
Dans le cas isotrope le facteur d’anisotropie A = 2C44
C11 − C12 = 1, la variable δ
est alors nulle et les composantes du tenseur des contraintes sont :
σ12 = σ21 = 0, (B.10)
σ13 = σ31 =
−b sin(θ)
2piS44r
, (B.11)
σ23 = σ32 =
b cos(θ)
2piS44r
. (B.12)
les complaisances Sij sont :
S44 =
3
3C44
= 1
C44
, (B.13)
S15 = 0, (B.14)
S11 =
1
12
( 3
C44
+ 93C12 + 3C44
)
= 14
( 1
C44
+ 1
C12 + C44
)
. (B.15)
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Annexe C
Contraintes σR(1¯10) et σ
R
(01¯1)
Les forces par unite´ de longueur dans les plans de glissement (1¯10) et (01¯1)
sont respectivement note´es F(1¯10) et F(01¯1). Elles sont obtenues par projection
1
de Fx et Fy dans les plans de glissement :
−→
F (1¯10) = (Fx cos(60°)− Fy sin(60°))−→u
= −b
2(−√3((δ − 2) sin(θ)− δ sin(5θ)) + (δ − 2) cos(θ) + δ cos(5θ))
4pirS44
√
1− δ(δ cos(6θ) + δ − 2)
−→u , (C.1)
−→
F (01¯1) = (Fxcos(−60°)− Fysin(−60°))−→v
= b
2(
√
3((δ − 2)sin(θ)− δsin(5θ)) + (δ − 2)cos(θ) + δcos(5θ))
4pirS44
√
1− δ(δcos(6θ) + δ − 2)
−→v . (C.2)
avec −→u suivant la direction [1¯1¯2] et −→v suivant la direction [21¯1¯].
La dislocation (1) ne glissera plus dans les plans (1¯10) et (01¯1) quand les
forces sur ceux-ci seront nulles. Pour de´terminer les diffe´rentes positions d’e´qui-
libre, il faut alors chercher les conditions pour lesquelles les forces s’annulent
F(1¯10) = 0 et F(01¯1) = 0. Une des solutions est la position d’e´quilibre loin a` l’in-
fini (r −→∞). Les autres solutions ont e´te´ de´termine´es a` l’aide du programme
de calculs analytiques Mathematica [91]. Elles sont θ = −30° et θ = 30° pour
F(1¯10) = 0 et F(01¯1) = 0, respectivement.
Comme dans la partie 2.5.3, nous allons estimer les contraintes ne´cessaires
pour que les configurations observe´es expe´rimentalement correspondent a` des
configurations a` l’e´quilibre. Ces contraintes dans les plans de glissement (1¯10)
et (01¯1) sont note´es σR(1¯10) et σR(01¯1) respectivement. Afin de de´terminer ces
contraintes, il est ne´cessaire de prendre en compte les forces par unite´ de lon-
gueur qu’elles induisent sur une dislocation et la force par unite´ de longueur
induite par la contrainte σa applique´e sur nos e´chantillons. Aux forces d’inter-
action F(1¯10) et F(01¯1) entre les dislocations s’ajoutent alors respectivement les
forces par unite´ de longueur bσR(1¯10) et bσ
R
(01¯1) qui s’opposent au mouvement des
dislocations, et la force par unite´ de longueur −mbσa induite par la contrainte
1. L’angle entre deux plans de type {110} en zone est de 60°.
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applique´e, avec m le facteur de Schmid 2 associe´ a` chaque plan de glissement. A
partir des Eq. C.1 et C.2, on de´duit de nouvelles expressions des forces agissant
sur la dislocation mobile (1), note´es F T(1¯10) et F
T
(01¯1).
−→
F T(1¯10) =
−→
F (1¯10) − (bσam− bσR(1¯10))−→u
= −b
2(−√3((δ − 2) sin(θ)− δ sin(5θ)) + (δ − 2) cos(θ) + δ cos(5θ))
4pirS44
√
1− δ(δ cos(6θ) + δ − 2) )
−→u
−b(σam− σR(1¯10)))−→u , (C.3)
−→
F T(01¯1) =
−→
F (01¯1) − (bσam− bσR(01¯1)))−→v
= b
2(
√
3((δ − 2) sin(θ)− δ sin(5θ)) + (δ − 2) cos(θ) + δ cos(5θ))
4pirS44
√
1− δ(δ cos(6θ) + δ − 2) )
−→v
−b(σam− σR(01¯1)))−→v . (C.4)
A noter que pour le plan de glissement (01¯1) la somme du terme d’interaction
des dislocations F(01¯1) et de celui de la contrainte applique´e −m bσa peuvent
tendre a` rapprocher ou a` e´loigner les dislocations. σR(01¯1) pourra donc eˆtre positif
ou ne´gatif simplement parsqu’elle est considere´e suivant −→v . Pour FR(1¯10) = 0 et
FR(01¯1) = 0, on en de´duit l’expression des contraintes de frottement de re´seau :
σR(1¯10) = σas+
b(−√3((δ − 2)sin(θ)− δsin(5θ)) + (δ − 2)cos(θ) + δcos(5θ))
4pirS44
√
1− δ(δcos(6θ) + δ − 2) ,
(C.5)
σR(01¯1) = σas−
b(
√
3((δ − 2)sin(θ)− δsin(5θ)) + (δ − 2)cos(θ) + δcos(5θ))
4pirS44
√
1− δ(δcos(6θ) + δ − 2) .
(C.6)
A partir des donne´es expe´rimentales du Tab. 2.5, on obtient les σR(1¯10) et
σR(01¯1) pre´sente´es en Fig. C.1 (de gauche a` droite les dipoˆles n°10 a` 1) pour les
plans de glissement (1¯10) et (01¯1). Ces valeurs sont celles ne´cessaires pour que
les dislocations ne glissent plus, elles constituent donc des valeurs minimales
des contraintes σR(1¯10) et σ
R
(01¯1). A titre de comparaison, les contraintes projete´es
dans chacun des plans de glissement et pour chaque tempe´rature sont indique´es
par des lignes vertes, rouges et bleus (90 K, 200 K et 293 K, respectivement).
Elles sont, a fortiori, infe´rieures aux σR(1¯10) et σ
R
(01¯1) puisque les dislocations sont
2. A 90 K, on prendra les facteurs de Schmid modifie´s (Tab. 2.3).
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Figure C.1 – Contraintes σR(1¯10) et σ
R
(01¯1), de´duites des dipoˆles n°10 a` 1 (de gauche
a` droite) en fonction de la tempe´rature. Les lignes vertes, rouges et bleues indiquent
les contraintes projete´es dans chacun des plans de glissement et pour chaque tem-
pe´rature.
immobiles. Les incertitudes sur les contraintes de frottement du re´seau ont e´te´
calcule´es a` partir des incertitudes de mesure des valeurs du Tab. 2.4.
En Fig. C.2 sont pre´sente´es les σR(1¯10) et σ
R
(01¯1) moyennes dans les plans de
glissement (1¯10) et (01¯1) en fonction des tempe´ratures. Les barres d’erreur
correspondent aux dispersions des valeurs.
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Figure C.2 – Contraintes σR(1¯10) et σ
R
(01¯1) moyennes dans le plan de glissement (1¯10)
et (01¯1) en fonction de la tempe´rature.
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Annexe D
Tenseurs dus a` une marche
infinie et semi-infinie
D.1 Tenseurs dus a` une marche infinie
Nous cherchons a` calculer les tenseurs des de´formations et des contraintes
d’une marche qui est suivant un axe
−→
j et sous une contrainte σ0 suivant
−→
j ,
dans la base (−→i ,−→j ,−→k ). Il s’exerce sur cette marche une distribution de force
de relaxation
−→
f qui lui est perpendiculaire est e´gale a` h1σ0, avec h1 la hauteur
de la marche. On commence par calculer le champ de de´placement
−→
U f en
surface duˆ a` une force ponctuelle situe´e en (0, y′, 0) [92].
−→
U f = A

−2(ν − 1)R4 + (2ν − 3)R3z +R2(2νx2 + z2)− 2Rx2z + x2z2
xy(2νR2 − 2Rz + z2)
−x(R− z) ((2ν − 1)R2 +Rz − z2)
 (D.1)
avec A = h1σ0(ν + 1)2piR3E(R− z)2
R2 = x2 +∆2y + z2
∆y = y − y′
On en de´duit le tenseur des de´formations associe´ :
d11f = A2x
(
2νR2 − 2Rz + z2)
d22f = Ax
(
2νR2 − 2Rz + z2)
d33f = −Ax
(
2νR2 − 2Rz + z2)
d12f = d21f =
A
2∆y
(
2νR2 − 2Rz + z2) (D.2)
d13f = d31f = A
(2− 4ν)R4 + 2(3ν − 2)R3z +R2 ((4ν − 2)x2 − 2(ν − 2)z2)− 3Rz3 + z4
2(R− z)
d23f = d32f = A
∆y(2ν − 1)R2x
R− z
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Afin d’obtenir le tenseur des de´formations M1 dut la marche on inte`gre suivant
y′ de −∞ a` ∞. Puis on utilise la loi de Hook pour de´terminer le tenseur des
contraintes σM1 .
M1 = A′
(1− ν2)
E

x3 − z2νx1−ν 0 r2z
0 0 0
r2z 0 −x(z
2−r2ν)
1−ν
 (D.3)
σM1 = A′

x3−2xr2(1−ν)ν
1−2ν 0 r
2z(1− ν)
0 x(x2−z2)ν1−2ν 0
r2z(1− ν) 0 2(1−ν)νxr2−xz21−2ν
 (D.4)
avec A′ = −2h1σ0
pir4
et r2 = x2 + z2.
D.2 Tenseurs dus a` une marche semi-infinie
Dans ce cas la marche semi-infinie est incline´e, comme T sur le sche´ma Fig.
3.6. On part de Equ : D.2 mais avec une force ponctuel
−→
f = hσ0. sin2(θ)
(
sin(θ)−→i + cos(θ)−→j
)
et en remplac¸ant x par ∆′x = x+ y
′
tan(θ) . Apre`s inte´gration de y
′ de −∞ a` 0 et
avec la loi de Hook, on obtient les tenseurs T et tensorσT des de´formations et
des contraintes, respectivement. En surface (z = 0), on obtient :
T1,1(z = 0) = 4A′′
(ν + 1)2
4Y
(
(1− ν) sin2(θ)− y
(
sin(θ)
(
x2 + (1− ν)y2)+ νxy cos(θ))
r′3
)
T2,2(z = 0) = 4A′′
(ν + 1)2
4Y
(
x
(
cos(θ)
(
y2 + (1− ν)x2)+ νxy sin(θ))
r′3
+ (1− ν) cos2(θ)
)
T3,3(z = 0) = 0 (D.5)
T1,2(z = 0) = T2,1(z = 0) = 2A′′
(ν + 1)2
4Y
x sin(θ)
(
x2 + (1− 2ν)y2)− y cos(θ) ((1− 2ν)x2 + y2)
r′3
+ A′′ (ν + 1)
2
4Y (1− ν) sin(2θ)
T1,3(z = 0) = T3,1(z = 0) = −A′′ (ν + 1)
2
4Y
(1− 2ν)∆xy sin(θ)
r′2
T2,3(z = 0) = T3,2(z = 0) = 0
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σT1,1(z = 0) = A′′
ν
(
1− ν2) (r′ + x cos(θ)− y sin(θ))
(1− 2ν)r′
− A′′ (ν + 1)
(
sin(θ)
(−(1− ν)r′3 sin(θ) + y (r′2 − νy2))+ νxy2 cos(θ))
r′3
σT2,2(z = 0) = A′′(ν + 1)
(
x
(
cos(θ)
(
y2 + (1− ν)x2)+ νxy sin(θ))
r′3
+ (1− ν) cos2(θ)
)
+ A′′
ν
(
1− ν2) (r′ + x cos(θ)− y sin(θ))
(1− 2ν)r′
σT3,3(z = 0) = A′′
ν
(
1− ν2) (r′ + x cos(θ)− y sin(θ))
(1− 2ν)r′ (D.6)
σT1,2(z = 0) = σT2,1(z = 0) = A′′
(ν + 1)
(
x sin(θ)
(
x2 + (1− 2ν)y2))
2r′3
+ A′′
(ν + 1)
(
cos(θ)
(
2(1− ν)r′3 sin(θ) + y ((1− 2ν)x2 + y2)))
2r′3
σT1,3(z = 0) = σT3,1(z = 0) = −A′′ (ν + 1)(1− 2ν)∆xy sin(θ)4r′2
σT2,3(z = 0) = σT3,2(z = 0) = 0
avec A′′ = hσ0 sin(θ)
pi(ν+1)∆x
, r′2 = x2 + y2 et ∆x = x+ ytan(θ) .
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Annexe E
Tenseurs des contraintes et des
de´formations d’une dislocation
vis dans un milieu isotrope
semi-infinie
Le tenseur des de´formations d’une dislocation infinie v suivant
−→
k dans la
base (−→i ,−→j ,−→k ) est donne´ par [84] :
v =
b
4pir2
 0 0 −y0 0 x
−y x 0
 (E.1)
En utilisant la loi de Hook, on de´termine le tenseur des contraintes σv :
σv =
E
1 + ν .v (E.2)
Dans le cas d’une dislocation vis e´mergeant perpendiculairement a` une
surface, de normal
−→
k , d’un milieu semi-infinie, il est ne´cessaire de rajouter un
champ image
−→
U i pour avoir une surface libre de contrainte [93].
−→
U i =
b
2pi(z +R)
−yx
0
 (E.3)
avec R2 = x2 + y2 + z2 On en de´duit les tenseurs des de´formations et des
contraintes images associe´s i (Eq. E.4) et tensorσi (Eq. E.5), respectivement.
Les tenseurs d’une dislocation vis e´mergeant perpendiculairement a` une surface
sont alors la somme des tenseurs d’une dislocation infinie (v et tensorσv) et
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des tenseurs des de´formations et des contraintes images (i et σi).
i = − b4piR(z +R)2
 2xy y
2 − x2 y(z +R)
y2 − x2 −2xy −x(z +R)
y(z +R) −x(z +R) 0
 (E.4)
σi = − bE4pi(1 + ν)R(z +R)2
 2xy y
2 − x2 y(z +R)
y2 − x2 −2xy −x(z +R)
y(z +R) −x(z +R) 0
 (E.5)
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AES spectroscopie des e´lectrons Auger –ou Auger Electron Spectroscopy–.
AFM microscopie a` force atomique –ou Atomic Force Microscope–.
BCC cubiques a` corps centre´ –ou Body Centered Cubic–.
BOP Bond-Order Potentials .
DFT the´orie de la fonctionnelle de la densite´ –ou Density Functional Theory–.
FCC Cubiques a` Faces Centre´es –ou Face Centered Cubic.
GPA Geometric Phase Analysis .
LEED diffraction d’e´lectrons lents –ou Low Electron Energy Diffraction–.
MEB Microscope Electronique a` Balayage.
MET Microscope Electronique a` Transmission.
MRSSP plan de contrainte re´solue maximale –ou Maximum Resolved Shear
Stress Plane–.
SPL Surface Prepartion Laboratory (www.spl.eu/index.php).
STM microscopie a` effet tunnel –ou Scanning Tunneling Microscope–.
UHV Ultra-Haut Vide.
VASP Vienna Ab initio Simulation Package.
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